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Kurzfassung
Die vorliegende Arbeit pra¨sentiert eine detaillierte Erforschung der Pulversynthese mittels
Festko¨rperreaktion, der Formgebung und Sinterung sowie der magnetischen Doma¨nenevo-
lution in nanoskaligen Magneten und Magnetkompositen auf Hexaferritbasis.
Ein hochenergetischer Legierungsprozess mithilfe eines Attritors ermo¨glichte die Herstellung
von Ausgangspulvern mit Partikelgro¨ßen von ca. 200 nm. Die im Rahmen dieser Arbeit ent-
wickelte Niedertemperaturkalzinierung bei 1100 ◦C resultierte in einphasigen Hexaferriten;
Al-substituierte Pulver zeigten geringe Zweitphasen von ca. 5 % auf. Es konnte fu¨r den
reinen Sr-Hexaferrit eine Partikelgro¨ßenverteilung von 100 bis 1100 nm erreicht werden.
Um Ausgangspartikel unterhalb der kritischen Eindoma¨nenteilchengro¨ße zu synthetisieren,
wurde eine hochenergetische Mahlung durchgefu¨hrt und anschließend ein Ausheilschritt bei
1000 ◦C eingefu¨hrt. Es zeigten sich erho¨hte Koerzitivfeldsta¨rken von 540 mT und Sa¨tti-
gungsmagnetisierungen von 480 mT mit einer Partikelgro¨ßenverteilung von 130 bis 680 nm
fu¨r Sr-Hexaferrit. Basierend auf diesen Ergebnissen wird aktuell der Einsatz der Niedertem-
peraturkalzinierung in der industriellen Fertigung beim Projektpartner Tridelta Hartferrite
GmbH evaluiert.
Fu¨r Freisinterexperimente konnte der CaSiO3-Gehalt fu¨r die untersuchten Pulver zur Erho¨-
hung der magnetischen Kennwerte optimiert werden. Ferrit-Ferrit-Kompositansa¨tze, basie-
rend auf einem kommerziellen Referenzpulver, resultierten in erho¨hten Koerzitivfeldsta¨rken
bis zu 460 mT und zeigten im industriellen Herstellungsprozess eine verbesserte Prozessier-
barkeit auf.
Die Heißkompaktierung ergab vor allem im Bezug auf eine feinkristalline Mikrostruktur
ausgezeichnete Ergebnisse. Allerdings resultierte das Heißpressen in versta¨rkten Gitterver-
spannungen, die die Koerzitivfeldsta¨rke verringerten. Des Weiteren konnte ein erho¨hter Aus-
richtungsgrad der Ko¨rner von bis zu 80 % durch Heißkompaktierung erreicht werden. Das
beobachtete Korngrenzengleiten ist bereits fu¨r keramische Materialien bekannt [1], wurde
aber in Bezug auf den Hexaferriten und seiner magnetischen Vorzugsrichtung noch nicht
detailliert studiert. Insgesamt konnte durch die Kornausrichtung wa¨hrend der Heißkompak-
tierung ein Anstieg der Remanenz auf 350 mT nachgewiesen werden.
Mithilfe von in situ MFM-Untersuchungen wurden Ein- und Multidoma¨nenzusta¨nde in fein-
und grobkristallinen Gefu¨gebereichen untersucht. Dabei werden Wechselwirkungsdoma¨nen
im feinkristallinen Gefu¨ge beobachtet. Es zeigte sich, dass die lokale Polarisation, bestimmt
aus dem MFM-Kontrast, sehr gut mit der globalen Polarisation der Probe korreliert werden
kann. Des Weiteren konnte gezeigt werden, dass besonders kleine Ko¨rner (< 2 µm) stabile
Doma¨nenkonfigurationen im a¨ußeren Magnetfeld aufweisen.
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1 Einleitung
Der M-Typ Hexaferrit stellt aufgrund seiner permanentmagnetischen Eigenschaften sowie seiner
kostengu¨nstigen Herstellung und Verarbeitung eine interessante Materialklasse dar. Ein globaler
Marktvolumenanteil von > 80 % im Bereich der Permanentmagnetwerkstoffe zeigt die enorme
Wichtigkeit der Hexaferrite [2, 3].
Erste Ferrituntersuchungen erfolgten bereits um 1930 durch Dr. Yogoro Kato und Dr. Takeshi
Takei und fu¨hrten zur Gru¨ndung von TDK im Jahr 1935 [4]. Die darauf folgenden Jahrzehnte
bis 1960 waren gepra¨gt von Forschungsarbeiten zur Herstellung anisotroper Permanentmagnete
durch Feuchtkompaktierung [5] und der erste Einsatz kornwachstumshemmender Sinteradditive
zur Erho¨hung der Koerzitivfeldsta¨rke [6]. Bereits 1951 existierten weitere Kleinserienfertigungen
(FERROXDURE [7] und MANIPERM [8]). Bis 1975 konnten signifikante Verbesserungen durch
Materialsubstitutionen wie beispielsweise den Einsatz von Sr anstelle von Ba erzielt werden [9].
Neben dem Einsatz Si-basierter Kornwachstumshemmer [10] ru¨ckten die Prozessoptimierung und
das Zusammenspiel von Ausgangsmaterialien, Kalzinierung, Mahlung und Sinterung in den Mit-
telpunkt. Von 1975 an wurde vorzugsweise der Mahlprozess bezu¨glich einer Submikrometerpar-
tikelgro¨ße verfeinert und die Feuchtkompaktierung in Abha¨ngigkeit von der Partikelgro¨ße unter-
sucht und optimiert. Seit 1999 konnte durch den Einsatz von La- und Co-Substitutionen [11, 12]
eine signifikante Verbesserung, die simultan in einer erho¨hten Koerzitivfeldsta¨rke, Sa¨ttigungsma-
gnetisierung und einem Energieprodukt von bis zu 44 kJ/m3 resultierte, erreicht werden. Neben
der industriell verwendeten Feststoffreaktion kommen in den letzten Jahren versta¨rkt chemische
Bottom-up-Synthesen zur Herstellung nanokristalliner Hexaferrite zum Einsatz.
Typische Anwendungsbereiche der Hartferrite finden sich in Kleinmotoren, Fahrraddynamos, Laut-
sprechern oder als Haftmagnete. Allerdings ist der Hexaferrite aufgrund seines geringen Energiepro-
dukts deutlich im Anwendungsspektrum limitiert. Sobald Anforderungen an eine hohe magnetische
Flussdichte in Kombination mit leichter und kompakter Bauweise gestellt werden, muss auf Hoch-
leistungspermanentmagnete, bestehend aus NdFeB oder SmCo, ausgewichen werden, beispielsweise
in Windkraftanlagen oder in der Elektromobilita¨t.
Trotz dieser Limitierungen existiert weltweit ein steigendes Interesse an der Erforschung und Wei-
terentwicklung hexaferritischer Materialien und Komposite. So ist beispielsweise ein kontinuier-
licher Anstieg der ja¨hrlichen wissenschaftlichen Vero¨ffentlichungen zu Hexaferriten seit 1980 zu
beobachten [13].
In der vorliegenden Arbeit werden zuna¨chst die Grundlagen (Kapitel 2) dargestellt, die Probenher-
stellung und -pra¨paration (Kapitel 3) beschrieben und die Analysemethoden (Kapitel 4) erla¨utert.
Der Hauptteil ist in drei Forschungsschwerpunkte unterteilt.
2Im ersten Teil steht die Pulversynthese reinen und Al-substituierten Sr-Hexaferrits besonders
im Fokus. Es erfolgt die Untersuchung einer hochenergetischen, mechanochemischen Aktivierung
zur Erzeugung nanokristalliner Ausgangsmaterialien und deren Auswirkungen auf die beno¨tigte
Kalzinierungstemperatur zur Hexaferritphasenbildung. Die kalzinierten Pulver werden nachfol-
gend gemahlen, wobei der energetische Einfluss unterschiedlicher Mahlmethoden studiert wird.
Das gemahlene Pulver wird anschließend einer Temperaturbehandlung ausgesetzt; erstmals ge-
schieht dies in der vorliegenden Prozesskombination in einer NaCl-Schmelze. Fu¨r die vorgestellten
Prozessschritte wurden die Auswirkungen auf Mikrostruktur, Phasenstabilita¨t und magnetischen
Eigenschaften des Hexaferrits analysiert. Gleichzeitig steht die industrielle Anwendung im Blick-
punkt, weswegen die Ergebnisse mit kommerziellen Pulvern verglichen und vielversprechende An-
sa¨tzen direkt mithilfe der industriellen Prozesstechnik der Tridelta Hartferrite GmbH im Rahmen
des BMBF Forschungsprojekts KomMa (Fo¨rdernummer: 03X3582) erprobt werden. Bezu¨glich des
Ha¨rtungsmechanismus findet eine ausfu¨hrliche Betrachtung der Neukurve fu¨r kalzinierte, gemah-
lene und ausgeheilte Pulver statt. Abschließend werden auf Hexaferrit basierende Kompositpul-
ver charakterisiert. Die magnetische Charakterisierung erfolgt dabei durch SQUID-Magnetometrie
(engl. Superconducting Quantum Interference Device).
Im zweiten Abschnitt des Hauptteils stehen die Kompaktierung und Sinterung von Hexaferriten
im Mittelpunkt. Sowohl fu¨r das hochenergetisch gemahlene als auch fu¨r das ausgeheilte Hexafer-
ritpulver wird das industriell standardma¨ßige Sinteradditiv CaSiO3 [14] wa¨hrend des drucklosen
Sinterns eingesetzt, und die Auswirkungen auf die Mikrostruktur und magnetischen Eigenschaften
werden analysiert. Die evaluierten Prozessparameter sind im Anschluss auf Ferrit-Ferrit-Komposite
u¨bertragen und die Prozessierbarkeit, Phasenstabilita¨t und magnetischen Eigenschaften erforscht
worden.
Essenziell fu¨r eine erho¨hte Koerzitivfeldsta¨rke im gesinterten Magneten ist eine feinkristalline Mi-
krostruktur mit Korngro¨ßen unterhalb der kritischen Eindoma¨nenteilchengro¨ße von 740 nm fu¨r
Sr-Hexaferrit [15, 16]. Um das Kornwachstum zu minimieren, wird hochenergetisch gemahlenes
und ausgeheiltes Pulver mithilfe druckunterstu¨tzter Verfahren (Heißkompaktierung) gesintert. Die
heißkompaktierten Magnete werden bezu¨glich ihrer Mikrostruktur und ihrer magnetischen Eigen-
schaften analysiert, und eine mo¨gliche industrielle Anwendbarkeit wird evaluiert. Basierend auf den
Ergebnissen der druckunterstu¨tzten Sinterung, wird die Prozessierbarkeit hexaferritischer Kompo-
sitpulver mit den Zusa¨tzen AlNiCo, FeCoB und FeSi untersucht.
Abschließend wird im dritten Teil der Arbeit der Ha¨rtungsmechanismus der Hexaferrite ana-
lysiert. In der Literatur wird ein pinning- oder nukleations-dominierter Koerzitivfeldsta¨rkenme-
chanismus kontrovers diskutiert [6, 17–19]. Die globalen magnetischen Eigenschaften sind dabei
stark vom Gefu¨ge und den sich ausbildenden magnetischen Mikrostrukturen (Doma¨nen) abha¨ngig.
Im Detail werden Ein- und Multidoma¨nenkonfigurationen an der Probenoberfla¨che entmagnetisier-
3ter Proben und im a¨ußeren Magnetfeld mithilfe der magnetischen Kraftmikroskopie (in situ MFM)
erforscht und mit dem Korngefu¨ge korreliert. Dabei ko¨nnen erstmals lokale Wechselwirkungsdoma¨-
nen [20, 21] im gesinterten Hexaferrit beobachtet werden. Zur Unterscheidung zwischen Pinning-
und Nukleationsmechanismen werden die Doma¨nenkonfigurationen entlang der Neukurven aus
dem thermisch und Gegenfeld entmagnetisierten Zustand und wa¨hrend der Entmagnetisierung mit
MFM gemessen. Zusa¨tzlich erfolgen MFM-Untersuchungen fu¨r innere Hystereseschleifen. Anhand
des MFM-Kontrasts wird anschließend die lokale Magnetisierung der Probe im a¨ußeren Magnetfeld
bestimmt. Des Weiteren sind globale magnetische Messungen der a¨ußeren und inneren Hystere-
seschleifen unter vergleichbaren Magnetfeldern mit SQUID-Magnetometrie durchgefu¨hrt worden.
Durch eine Korrelation der lokalen (MFM) und globalen (SQUID) Magnetisierungen ko¨nnen ab-
schließend reversible und irreversible Doma¨nenevolutionen, bedingt durch lokale Oberfla¨cheneffekte
wie beispielsweise Selbstentmagnetisierungen, besser bewertet werden. Die Arbeit endet mit einer
kurzen Zusammenfassung der wichtigsten Ergebnisse und deren ausfu¨hrliche Einordnung in die
industrielle Fertigung sowie einem Ausblick auf interessante zuku¨nftige Untersuchungen und An-
wendungen.
2 Grundlagen
Aufgrund der permanentmagnetischen Eigenschaften, der kostengu¨nstigen und unkritischen Aus-
gangsmaterialien sowie der einfachen Prozessierung existieren zahlreiche Anwendungen des M-Typ
Hexaferrits. Die zur spa¨teren Diskussion notwendigen Eigenschaften werden im folgenden Kapitel
zusammengefasst. Zuna¨chst sind im Unterkapitel 2.1 die Grundlagen des Magnetismus betrachtet.
Besonders werden dabei magnetische Pha¨nomene beschrieben, die fu¨r den permanentmagnetischen
Hexaferrit von großer Bedeutung sind. Im Anschluss werden im Unterkapitel 2.2 die magnetischen
Eigenschaften des M-Typ Hexaferrits und die Charakteristiken der Kristallstruktur ausfu¨hrlich
dargestellt.
Der Einsatz von Seltenerden in NdFeB und im M-Typ Hexaferrit fu¨hrt zu signifikanten Verbes-
serungen der magnetischen Kennwerte. Zusa¨tzlich kann fu¨r den Hexaferrit eine Erho¨hung der
Sa¨ttigungsmagnetisierung durch die Co-Zugabe erreicht werden. Allerdings ist der Einsatz dieser
Materialien ho¨chst kritisch, wie die Analyse der Ressourcensituation der Seltenerden und Co am
Ende des Kapitels verdeutlicht. Zuletzt erfolgt eine kurze CO2-Bilanzierung der Hexaferritherstel-
lung.
2.1 Magnetismus
Angesichts der speziellen Struktur des M-Typ Hexaferrits werden zuna¨chst die ferrimagnetische
Kopplung und der Superaustausch dargestellt sowie die magnetischen Energiebeitra¨ge diskutiert.
Detaillierte Beschreibungen weiterer Formen des Magnetismus finden sich beispielsweise in den
Lehrbu¨chern der Einfu¨hrung in die Festko¨rperphysik [22] und [23]. Anschließend erfolgt eine ge-
nauere Betrachtung magnetischer Doma¨nenkonfigurationen und der Koerzitivfeldmechanismen.
Bezu¨glich Doma¨nenwandbewegungen und Koerzitivfeldmechanismen wird im Unterkapitel 2.1.3
die magnetische Hysteresekurve erla¨utert. Zuletzt werden die Grundlagen der magnetischen Aus-
tauschkopplung fu¨r die angestrebten Nanokomposite zusammengefasst.
2.1.1 Ferrimagnetismus und magnetische Energiedichte
Ferro-, Antiferro- und Ferrimagnetismus werden u¨ber den quantenmechanischen Effekt der Aus-
tauschwechselwirkung (Heisenberg-Wechselwirkung) beschrieben. Die physikalische Herleitung er-
folgt durch Betrachtung zweier Elektronen bzw. Ionen i und j mit zugeho¨riger Ortswellen- und
Spinwellenfunktion. Die Gesamtwellenfunktion kann dabei einen Singulett- (S = 0) oder Triplett-
Zustand (S = 1), mit der Spinquantenzahl S zweier gekoppelter Spin-1/2-Teilchen, einnehmen,
siehe [24]. Die auftretende Energiedifferenz, beschrieben durch den Energieoperator Hˆij (Hamilto-
nian), dieser zwei Zusta¨nde, kann vereinfacht u¨ber das Austauschintegral J˜ und die Spinzusta¨nde
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~Si und ~Sj berechnet werden, wobei gilt:
Hˆij = −2J˜ ~Si ~Sj (2.1)
Fu¨r positive Austauschintegrale (J > 0) ist der Triplett-Zustand (S = 1) energetisch gu¨nstiger, wor-
aus der Ferromagnetismus folgt. Ein negatives Austauschintegral (J < 0) resultiert im Singulett-
Zustand (S = 0) ergibt sich eine antiferromagnetische Kopplung. Das Austauschintegral ha¨ngt
unter anderem vom Abstand der betrachteten Spinsysteme ab und kann durch Variation des Git-
terabstands, beispielsweise durch Legierung, Temperaturbehandlung oder Kompression, beeinflusst
werden. Die betrachtete Austauschwechselwirkung kann durch Molekularfeldna¨herung auf ein Sys-
tem magnetischer Momente m im thermischen Gleichgewicht erweitert werden. Fu¨r den Antifer-
romagnetismus ergeben sich zwei Untergitter, innerhalb eines Gitters sind dabei die magnetischen
Momente parallel ausgerichtet, wa¨hrend die zwei Untergitter antiparallel koppeln. Die Untergitter
der zu untersuchenden oxidischen Materialien unterscheiden sich in der spontanen Magnetisierung,
wodurch eine Nettomagnetisierung, der Ferrimagnetismus, beobachtet werden kann. Ursache fu¨r
die antiferromagnetische Kopplung der Untergitter ist der indirekte Austausch (Superaustausch),
schematisch dargestellt in Abbildung 2.1.
Abb. 2.1: a) Spinausrichtung fu¨r ferro-, antiferro- und ferrimagnetische Gitterkopplung. b) An-
tiferromagnetische Kopplung durch indirekten Austausch benachbarter Fe-Ionen u¨ber
die p-Elektronen des Sauerstoﬄiganden nach [25,26]
Aufgrund des Pauli-Prinzips und der Coulomb-Wechselwirkung ist ein virtuelles Hu¨pfen der Elek-
tronen zwischen der Fe-O-Fe-Bindung energetisch begu¨nstigt. Dabei richten sich die Spins der
benachbarten Fe-Ionen in den dz2-Orbitalen antiparallel aus, der d-d-U¨berlapp geschieht u¨ber die
p-Elektronen des Sauerstoﬄiganden. Nach den Goodenough-Kanamori-Anderson-(GKA)-Regeln
ist dieser 180◦-Austausch zwischen gefu¨llten oder leeren Orbitalen stark und antiferromagnetisch.
Innerhalb eines externen Magnetfeldes Hext treten fu¨r einen Permanentmagneten neben der Aus-
tauschwechselwirkung weitere Energiebeitra¨ge auf. Die Gesamtenergie des Magneten setzt sich aus
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den folgenden Energiedichten bzw. Energietermen zusammen:
• Wird das volle Probenvolumen V betrachtet, folgt aus den magnetischen Momenten m die
Nettomagnetisierung M der Probe. Fu¨r den Eigenwert des Energieoperators Hˆij die soge-
nannte Austauschenergie EA gilt auf mikromagnetischer La¨ngenskala:
EA = A
∫
(grad ~m)2dV (2.2)
wobei die materialspezifische Austauschkonstante A die Steifigkeit der magnetischen Kopp-
lung charakterisiert.
• Die Kristallanisotropieenergie EK beschreibt die Richtungsabha¨ngigkeit der spontanen
Magnetisierung bezu¨glich kristallographischer Richtungen. Aufgrund von Wechselwirkungen
zwischen Spin und Bahndrehimpuls der Elektronen sowie mit dem Kristallgitter ko¨nnen
magnetische Vorzugsrichtungen (leichte Achse, engl. easy axis), die sogenannte magnetokris-
talline Anisotropie, entstehen. Die magnetische Vorzugsrichtung des M-Typs liegt entlang
der c-Achse. Fu¨r eine rein einachsige magnetokristalline Anisotropie in hexagonalen Kris-
tallgittern kann die Energiedichte der magnetokristallinen Anisotropie eK berechnet werden
nach
eK = K1 sin
2θ +K2 sin
4θ (2.3)
mit K1 und K2 den Kristallanisotropiekonstanten und θ dem Winkel zwischen der Magne-
tisierungsrichtung und der magnetischen Vorzugsrichtung. Des Weiteren gilt fu¨r einachsige
Anisotropien entlang der c-Achse K1 > 0 und K1 > - K2.
• Die magnetostatische Energiedichte eH (Zeeman-Energie)
eH = −µ0M ·Hext (2.4)
mit der Permeabilita¨tskonstanten µ0 des Vakuums. Die Zeeman-Energie tritt fu¨r Proben in
einem a¨ußeren Magnetfeld Hext auf und wird minimiert durch die parallele Ausrichtung der
Magnetisierung M bzw. Polarisation J entlang des externen Magnetfeldes.
Weitere wichtige Energiebeitra¨ge, die nicht im Detail diskutiert werden, sind die Streufeldenergie,
energetische Einflu¨sse der Magnetostriktion und die Oberfla¨chenanisotropieenergie. Letztere wird
aufgrund von Energieminimierungen durch Variation der Magnetisierung an der Oberfla¨che her-
vorgerufen. Das Verhalten im a¨ußeren Magnetfeld ist maßgeblich von der Mikrostruktur und den
damit verbundenen magnetischen Doma¨nenkonfigurationen gepra¨gt. Durch die Bildung von Do-
ma¨nen erfolgt gleichzeitig eine Erniedrigung der Streufeldenergie, die in einer Energieminimierung
resultiert.
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2.1.2 Doma¨nenkonfiguration und Koerzitivfeldmechanismen
In einem Ko¨rper mit magnetischer Anisotropie tragen zur Gesamtenergie vorzugsweise die Aus-
tauschwechselwirkungsenergie, Streufeldenergie und die Kristallanisotropieenergie bei. Die Ener-
gieminimierung erfolgt durch Ausbildung magnetischer Bereiche paralleler und antiparalleler Ma-
gnetisierung (Abbildung 2.2 a) und b)). Die sogenannten Weiss‘schen Bezirke bzw. Doma¨nen
Abb. 2.2: a) Schema einer eindoma¨nigen Probe mit hoher Streufeldenergie. b) Ausbildung energe-
tisch gu¨nstigerer Multidoma¨nen, wodurch die Streufeldenergie abnimmt und im Bereich
der Doma¨nenwand die Kristall- und Austauschenergie ansteigen, nach [27]. c) Rotation
der Magnetisierung in Bloch- und Ne´el-Wa¨nden. [28]
ko¨nnen mithilfe magnetischer Kraft- und Kerr-Mikroskopie beobachtet und untersucht werden.
Der U¨bergang zwischen unterschiedlichen Doma¨nen erfolgt entweder u¨ber eine Ne´el- oder Bloch-
Wand. Ne´el-Wa¨nde zeichnen sich durch eine senkrechte Rotation der Magnetisierung zur Wand aus,
Bloch-Wa¨nde hingegen durch eine parallele Rotation (beispielsweise 180◦-Bloch-Wand), skizziert
in Abbildung 2.2 c). Durch die Existenz von Doma¨nenwa¨nden wird die Streufeldenergie minimiert.
Gleichzeitig steigt der Beitrag an Austausch- und Kristallanisotropieenergie an, aufgrund der rotie-
renden Magnetisierung innerhalb einer Doma¨nenwand. Breite Doma¨nenwa¨nde verringern zwar die
Austauschenergie, weisen allerdings durch die rotierenden Magnetisierungen sta¨rkere Abweichun-
gen von der magnetischen Vorzugsrichtung auf, wodurch der Energiebeitrag der Kristallanisotropie
ansteigt. Die konkurrierenden Beitra¨ge der Austausch- und Kristallanisotropieenergie resultieren
fu¨r eine 180◦-Bloch-Wand in der Wandenergiedichte γB
γB = 4
√
AK1 (2.5)
Dabei gilt fu¨r die Ausdehnung der 180◦-Bloch-Wand δB
δB = pi
√
A
K1
(2.6)
Des Weiteren kann es an der Probenoberfla¨che zur Bildung von Abschlussdoma¨nen kommen, die
zusa¨tzlich zur Energieminimierung beitragen, dargestellt in Abbildung 2.2 b).
In Abbildung 2.3 sind charakteristische Doma¨nenstrukturen dargestellt. Fu¨r du¨nne Schichten und
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Magnetisierungen parallel zur Oberfla¨che werden Streifendoma¨nen (Abbildung 2.3 a) [29]) beob-
achtet. Ist die Schnittfla¨che senkrecht zur magnetischen Vorzugsrichtung bilden sich sternfo¨rmige
Abb. 2.3: MFM-Abbildung von a) Streifendoma¨nen in Co/Pt-Multischichtsystemen [29] und b)
Sterndoma¨nen in einem SmCo-Volumenmagneten [29], c) Kerr-Abbildung lanzettenfo¨r-
miger Doma¨nen eines Kristalliten einer homogenisierten Nd2Fe14B-Gußlegierung [20],
d) und e) MFM-Abbildung von Wechselwirkungsdoma¨nen einer warmumgeformten
Nd2Fe14B-Probe nach [21], f) Rasterelektronenmikroskopaufnahme des Gefu¨ges der
in e) gezeigten Probe.
(rosettenartige) Doma¨nen (Abbildung 2.3 b) [29]). Bei Verkippungen treten lanzettenfo¨rmige Do-
ma¨nen (Abbildung 2.3 c)) auf, deren Formen und Gro¨ßen abha¨ngig vom Verkippungswinkel variie-
ren. Fu¨r Eindoma¨nenteilchen in feinkristallinen Dauermagneten ist die Ausbildung von Doma¨nen-
wa¨nden energetisch ungu¨nstig, d. h. die aufzubringende Wandenergie ist gro¨ßer als die eingesparte
Streufeldenergie. Somit existieren fu¨r Eindoma¨nenteilchen homogene Magnetisierungen ohne die
klassischen Doma¨nenwa¨nde an den Kristallgrenzen. Fu¨r isolierte kugelfo¨rmige Teilchen kann der
kritische Eindoma¨nenradius rkrit nach [22] berechnet werden
rkrit =
9µ0γB
J2s
(2.7)
mit der Sa¨ttigungspolarisation Js. Ferner konnten langreichweitige magnetostatische Wechselwir-
kungen beobachtet werden, die zur Ausbildung sogenannter Wechselwirkungsdoma¨nen in feinkris-
tallinen Gefu¨gen (Korngro¨ßen . rkrit) fu¨hren, wie unter anderem in [21] gezeigt. Die Wechsel-
wirkungsdoma¨nen weisen eine deutlich gro¨ßere laterale Ausdehnung auf als das darunterliegende
Gefu¨ge, dargestellt in Abbildung 2.3 d)-f).
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Koerzitivfeldmechanismen:
Der Entmagnetisierungsverlauf und der damit verbundene Ha¨rtungsmechanismus permanentma-
gnetischer Werkstoffe sind abha¨ngig von der Doma¨nenwandbeweglichkeit. Fu¨r Ko¨rner oberhalb
der kritischen Eindoma¨nenteilchengro¨ße werden zwei Mechanismen beobachtet. Einerseits tritt in
NdFeB, SmCo5 und SrFe12O19 der nukleations-dominierte Koerzitivfeldmechanismus auf. Durch
Anlegen eines Gegenfeldes (Nukleationsfeldsta¨rke Hn) entstehen an energetisch gu¨nstigen Berei-
chen, beispielsweise Kristalldefekt und Grenzfla¨chen, Nukleationskeime umgekehrter Magnetisie-
rung. Eine weitere Erho¨hung des a¨ußeren Feldes oberhalb von Hn fu¨hrt zum Wachstum des Nu-
kleationskeimes und zur weiteren Ausbreitung der Doma¨ne. Wie schnell dabei die spontane, teils
kaskadenartige Ummagnetisierung stattfindet, ha¨ngt unter anderem von den Korngro¨ßen und der
Homogenita¨t des Gefu¨ges ab.
Andererseits kann in Sm2Co17 der sogenannte pinningdominierte Ha¨rtungsmechanismus beobach-
tet werden. Bei diesem wird die Beweglichkeit der Doma¨nenwa¨nde vorzugsweise durch das Fest-
halten (attraktives und repulsives Pinning) an Kristalldefekten dominiert. Erst nach U¨berwindung
der Sto¨rstellen durch ho¨here a¨ußere Magnetfelder breiten sich die Doma¨nenwa¨nde aus [20, 28].
Nachvollzogen werden kann dies anhand der Neukurve, die ausfu¨hrlicher im anschließenden Unter-
kapitel 2.1.3 dargestellt und diskutiert wird.
Im Bereich der Eindoma¨nenteilchengro¨ße gehen die diskutierten Ha¨rtungsmechanismen u¨ber in
eine spontane koha¨rente Ummagnetisierung. Aufgrund der hohen Wandenergie werden keine Do-
ma¨nenwa¨nde zwischen den Ko¨rnern beobachtet, wodurch ein Ausbreiten der Doma¨ne unterdru¨ckt
wird. Der Koerzitivfeldmechanismus ist bestimmt durch eine koha¨rente Ummagnetisierung der ein-
zelnen uniform magnetisierten Ko¨rner. Da im Allgemeinen fu¨r die koha¨rente Ummagnetisierung
ho¨here externe Magnetfelder beno¨tigt werden und dies mit einer Erho¨hung der Koerzitivfeldsta¨rke
einhergeht, sind fu¨r leistungsstarke Magnetwerkstoffe Korngro¨ßen im Eindoma¨nenteilchenbereich
anzustreben. Die maximale intrinsische Koerzitivfeldsta¨rke iHc eines einzelnen, isolierten Korns
kann mithilfe des Anisotropiefeldes Ha (Ha = 2αK1/Ms) und des Entmagnetisierungsfeldes Hd
(Hd = βMs) approximiert werden, wobei gilt [6], [12]
iHc = Ha −Hd = 2αK1
Ms
− βMs (2.8)
Somit tra¨gt neben der materialspezifischen Kristallanisotropiekonstanten K1, der Sa¨ttigungsma-
gnetisierung Ms und dem partikelgro¨ßenabha¨ngigen Faktor α, im zweiten Term der Formfaktor
β zur Koerzitivfeldsta¨rke bei. Dieser ist abha¨ngig vom Entmagnetisierungsfaktor N , genauer vom
Seitenverha¨ltnis W/t (W : Breite, t: Ho¨he) der Ko¨rner. Fu¨r die hexagonalen Ferritpla¨ttchen ergibt
sich, dass eine mo¨glichst geringe laterale Ausdehnung in der Basalebene anzustreben ist [6].
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2.1.3 Hysteresekurve und austauschgekoppelte Nanokomposite
Im folgenden Unterkapitel werden die vorgestellten Doma¨nenwandbewegungsprozesse anhand der
Auf- und Entmagnetisierungskurven verifiziert sowie die charakteristischen Kennwerte und der
spezifische Verlauf der Polarisation J und magnetischen Flussdichte B im a¨ußeren Magnetfeld
H beschrieben. Dabei ist die magnetische Antwort (Polarisation) des Magnetwerkstoffs innerhalb
eines a¨ußeren Feldes gepra¨gt von Interaktionen zwischen Austauschwechselwirkung, Kristallani-
sotropie und magnetostatischen Wechselwirkungen. Anschließend erfolgt eine kurze Betrachtung
austauschgekoppelter Nanokomposite.
Magnetische Neukurve und a¨ußere Hystereseschleife:
Fu¨r den thermisch entmagnetisierten Zustand, Abbildung 2.4 a) i, ist die Summe u¨ber alle Be-
reiche unterschiedlicher Magnetisierung innerhalb der Probe, und somit die Nettopolarisation,
null. Dabei kommt es zur Ausbildung der oben beschriebenen Doma¨nen. Die Magnetisierung wird
fu¨r Dauermagnetwerkstoffe durch Polarisation J = µ0M (in T) angegeben. Das Anlegen eines
a¨ußeren Magnetfeldes fu¨hrt zur Doma¨nenvergro¨ßerung aufgrund reversibler Wandverschiebungen
ii in Feldrichtung. Durch die weitere Erho¨hung des externen Magnetfeldes treten zuna¨chst irre-
Abb. 2.4: a) Doma¨nenausbreitung und Drehprozesse entlang der Neukurve aus dem thermisch
entmagnetisierten Zustand nach [30]. b) B-H- und J-H-Hystereseschleife mit Neukur-
ven unterschiedlicher Magnettypen.
versible Wandverschiebungen iii−iv auf, bevor reversible und irreversible Drehprozesse einsetzen,
Abbildung 2.4 a) v. Dabei ko¨nnen sprunghafte Doma¨nenrotationen in Richtung magnetischer Vor-
zugsrichtungen gemessen werden. Die weitere Erho¨hung des externen Magnetfeldes fu¨hrt zu einer
vollsta¨ndigen parallelen Spinausrichtung in Feldrichtung und mu¨ndet in der Sa¨ttigungspolarisati-
on vi. Fu¨r die unterschiedlichen Koerzitivfeldmechanismen ist vor allem der Neukurvenverlauf der
Wandverschiebungen i−iv charakteristisch. Pinningdominierte Magnete weisen zuna¨chst einen sehr
flachen Neukurvenverlauf auf, Abbildung 2.4 b), gepunktete Neukurve. Aufgrund starken Doma¨-
nenwandpinnings sind erho¨hte a¨ußere Magnetfelder no¨tig, um die Ausbreitung der Doma¨nenwa¨nde
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zu ermo¨glichen, infolge deren erst ein Anstieg von J zu beobachten ist. Da fu¨r nukleationsgetriebene
Magnete das Austreiben der Doma¨nen bzw. die Doma¨nenwandbewegung bei deutlich geringeren
externen Magnetfeldern erfolgt, ist ein deutlich schnellerer Anstieg der Polarisation (hohe An-
fangssuszeptibilita¨t) gegeben, Abbildung 2.4 b) gestrichelte Neukurve. Der zweistufige Verlauf der
durchgezogenen Neukurve konnte unter anderem in feinkristallinen NdFeB-Magneten [31] und [20]
beobachtet werden. Die genauen Aufmagnetisierungsmechanismen des zweistufigen Neukurvenver-
laufs werden in Kapitel 5.3 an Hexaferritkompositen erla¨utert und durch Gefu¨geuntersuchungen
und anhand magnetkraftmikroskopischer Bilddaten verifiziert. Das Abschalten des a¨ußeren Feldes
resultiert fu¨r permanentmagnetische Werkstoffe in einer Restmagnetisierung, die sogenannte Re-
manenzflussdichte Br. Fu¨r die magnetische Flussdichte B und Polarisation J gilt der physikalische
Zusammenhang
B = µ0(H +M) = µ0H + J (2.9)
und somit nach Abschalten des externen Feldes (H = 0) Br = Jr. Des Weiteren ist die Remanenz
bestimmt durch die Phasenreinheit, Sa¨ttigungspolarisation und durch mikrostrukturelle Faktoren
wie Ausrichtungsgrad der Ko¨rner und die relative Dichte.
Als physikalische Ursache werden zuna¨chst Entmagnetisierungsprozesse in fehlorientierten Ko¨rnern
beobachtet. Das Anlegen eines Gegenfeldes fu¨hrt zu den oben beschriebenen Ummagnetisierungs-
prozessen, die stark vom jeweiligen Ha¨rtungsmechanismus abha¨ngen. Die weitere Erho¨hung des
Gegenfeldes, bis zur Koerzitivfeldsta¨rke, fu¨hrt zur Entmagnetisierung des Permanentmagneten.
Dabei ist die Form der Entmagnetisierungskurve stark abha¨ngig von der jeweiligen Mikrostruktur.
Ein hoher Anteil von Eindoma¨nenteilchen mit hohem Ausrichtungsgrad resultiert in einer rechtecki-
gen Entmagnetisierungskurve, aufgrund eines simultanen, kaskadenartigen Ummagnetisierung der
Kristallite. Fu¨r heterogene Korngro¨ßen ist, aufgrund kontinuierlicher Doma¨nenwandbewegungen
und Umschaltprozesse, vor Erreichen der Koerzitivfeldsta¨rke eine stetige Abnahme der Polarisati-
on charakteristisch.
Es ko¨nnen zwei Koerzitivfeldsta¨rken jHc und bHc definiert werden, dargestellt in Abbildung 2.4.
Wa¨hrend nach Anlegen von bHc zwar das Feld des Permanentmagneten kompensiert wird, exis-
tiert nach Ausschalten des externen Magnetfeldes weiterhin eine Restmagnetisierung. Aufgrund
von Drehprozessen, Wandverschiebungen und Selbstentmagnetisierungen kann auch nach Anle-
gen der ho¨heren Koerzitivfeldsta¨rke jHc keine 100 % Entmagnetisierung gewa¨hrleistet werden. Im
weiteren Verlauf entspricht die Angabe der Koerzitivfeldsta¨rke Hc der oben definierten Koerzitiv-
feldsta¨rke jHc. In [21] wird gezeigt, wie aus dem Sa¨ttigungszustand iterativ das genaue Gegenfeld
(dc-Feld) bestimmt wird, das zur vollsta¨ndigen Entmagnetisierung no¨tig ist. Dieses Verfahren wird
in Kapitel 5.3.3 verwendet, um die Doma¨nenkonfiguration wa¨hrend der Aufmagnetisierung aus
dem dc-entmagnetisierten Zustand durch MFM-Messungen zu untersuchen.
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Wird das externe Gegenfeld weiter erho¨ht, stellt sich die negative Sa¨ttigungspolarisation ein. Die
beschriebene Hysterese, beginnend im gesa¨ttigten Zustand, wird auch als a¨ußere Hystereseschleife
bezeichnet. Theoretisch existieren innerhalb der a¨ußeren Hystereseschleife unendlich viele innere
Hysteresen (engl. minor loops). In Abha¨ngigkeit vom zuvor angelegten Magnetfeld Hi stellt sich
nach Ausschalten des Magnetfeldes eine zugeho¨rige Restmagnetisierung Br,Hi ein.
Eine weitere wichtige Kenngro¨ße von Permanentmagneten ist das Energieprodukt (BH)max. Es
ergibt sich aus der maximalen Fla¨che unterhalb der B-H-Hysterese im zweiten Quadranten, sym-
bolisch durch die graue Fla¨che in Abbildung 2.4 b) dargestellt. Physikalisch ist es ein Maß fu¨r die
gespeicherte magnetische Feldenergie im Magneten (Energie/Volumen).
Austauschgekoppelte Nanokomposite:
Die magnetischen Kennwerte, insbesondere die Remanenz, ko¨nnen durch die quantenmechani-
sche Austauschkopplung einer hart- und weichmagnetischen Phase erho¨ht werden. Dabei kann
bei leichtem Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke eine signifikante Erho¨hung des Energieprodukts
erreicht werden, schematisch dargestellt in Abbildung 2.5 a). Ausfu¨hrliche Beschreibungen und
Abb. 2.5: a) Schematische Darstellung der J-µ0H-Hystereseschleife eines austauschgekoppelten
Komposits im Vergleich zu den Ausgangsmaterialien. b) Verhalten der reversiblen und
irreversiblen Prozesse in einem konventionellen und austauschgekoppelten Magneten
nach [32].
Berechnungen des sogenannten Exchange-Spring-Magneten erfolgten unter anderem von Kneller
und Hawig [33] sowie von Skomski und Coey [34]. Zur gleichen Zeit konnten erste experimentelle
Nachweise fu¨r die quantenmechanische Wechselwirkung in zweiphasigen Kompositen durch Coe-
hoorn [35] und Schneider [36] erbracht werden. Dabei sind nanoskalige Ausgangsmaterialien die
Voraussetzung fu¨r die Kopplung der hart- und weichmagnetischen Phase. So zeigte Skomski [34]
in einer theoretischen Betrachtung, dass eine effektive Kopplung nanoskaliger Ko¨rner im Bereich
der Austauschla¨nge erreicht werden kann. Die magnetischen Momente der weichmagnetischen Pha-
se werden durch die hochkoerzitive Phase im Randbereich stabilisiert. Aufgrund des gehinderten
Schaltens der weichmagnetischen Phase ist eine Erho¨hung der Remanenz zu beobachten. Wie
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oben beschrieben, weist ein konventioneller Permanentmagnet nach Anlegen des Koerzitivfeldes
und anschließendem Ausschalten des externen Feldes eine Restmagnetisierung auf. Fu¨r austausch-
gekoppelte Systeme drehen die gekoppelten weichmagnetischen Moment ebenfalls und tragen zu
einer signifikanten Erho¨hung der Restmagnetisierung bei, schematisch dargestellt in Abbildung
2.5 b) nach [32]. Fu¨r rein weichmagnetische Materialien ist nach Anlegen eines Gegenfeldes und
anschließendem Ausschalten keine Restmagnetisierung zu erwarten.
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2.2 M-Typ Hexaferrit
Im Folgenden wird die Kristallstruktur hexagonaler Ferritsysteme genauer analysiert. Hierbei ste-
hen die Kristallstruktur und Phasenbildung des M-Typ Hexaferrits im Vordergrund. Ausfu¨hrlich
wird auf das Materialsystem SrFe12O19 und auf mo¨gliche Materialsubstitutionen eingegangen. Die-
se haben direkte Auswirkungen auf die Kristallstruktur bzw. Gitterparameter und beeinflussen
dadurch die magnetischen Eigenschaften. In Kapitel 2.2.2 werden die in Kapitel 2.1 beschriebenen
magnetischen Pha¨nomene bezu¨glich des M-Typ Hexaferrits betrachtet.
2.2.1 Kristallstruktur
Bereits im Jahr 1925 fanden erste Beschreibungen der magnetischen Magnetoplumbitstruktur
durch Aminoff [37] statt. Seitdem werden verschiedenste hexagonale Ferritsysteme erforscht und
weiterentwickelt. Neben dem X- (Ba2Me2Fe28O46), Y- (Ba2MeFe12O22), Z- (Ba6Me4Fe48O82) und
U-Typ (Ba4Me2Fe36O60) haben sich vor allem der M- (beispielsweise BaFe12O19 und SrFe12O19)
und W-Typ (BaMe2Fe16O27) als permanentmagnetische Materialklasse herauskristallisiert. Die
vielfa¨ltige Variation der Kristallstruktur ist vorzugsweise bedingt durch die unterschiedliche An-
ordnung von O- und Ba- bzw. Sr-Lagen. Es kommt zur Ausbildung und Anordnung materialspe-
zifischer Blo¨cke, die im Folgenden detaillierter fu¨r den M-Typ SrFe12O19 (Raumgruppe P63/mmc)
betrachtet werden, dargestellt in 2.6 [38].
Abb. 2.6: a) Kristallstruktur des M-Typ Hexaferrits nach [38]. b) Gitterpla¨tze der einzelnen Ato-
me mit Moleku¨lgeometrie und Spinausrichtung der Fe-Atome.
Die Gitterparameter der hexagonalen Kristallstruktur weisen La¨ngen auf von a = 5,8844 A˚ (Git-
terachse der hexagonalen Ebene) und c = 23,06 A˚ (Gitterachse senkrecht zur hexagonalen Ebene).
Die Elementarzelle beinhaltet zwei Formeleinheiten; dabei kann die Elementarzelle in S- und R-
Blo¨cke unterteilt werden. Der S-Block besteht aus zwei Spinelleinheiten mit der Zusammensetzung
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Fe6
3+O8
2− [38]. Darin existieren zwei O-Lagen mit jeweils vier O-Atomen, zwischen denen jeweils
drei Metall- bzw. Fe-Atome (2a, 4f1 und 12k) lokalisiert sind. Zwei der Fe-Kationen nehmen eine
tetraedrische Moleku¨lgeometrie zusammen mit vier O-Anionen in ihrer Umgebung ein. Die vier wei-
teren Fe-Kationen zeigen eine oktaedrische Moleku¨lgeometrie auf (umgeben von sechs O-Anionen).
Der R-Block beinhaltet drei O-Lagen mit jeweils vier O-Atomen; in der mittleren Sauerstoﬄage
ist das vierte O-Atom durch ein gro¨ßena¨hnliches Ba- bzw. Sr-Atom ersetzt. Die Zusammensetzung
betra¨gt somit Ba2+Fe6
3+O11
2− (Fe-Atome: 2b, 4f2 und 12k). Die Substitution von O durch Ba
fu¨hrt zu einer Asymmetrie bezu¨glich der Anionenanzahl, durch die fu¨nf oktaedrische Moleku¨lgeo-
metrien (12k, 4f2) und eine trigonal bipyramidale Moleku¨lgeometrie (2b mit fu¨nf O-Anionen) der
Fe-Atome entstehen, dargestellt in Abbildung 2.6 a) und b). Die gesamte Kristallstruktur kann
somit als RSR∗S∗ beschrieben werden. Die mit Asterisk ∗ gekennzeichneten Blo¨cke sind 180◦ um
die c-Achse rotiert. Des Weiteren entspricht S∗ an den Einheitszellenenden der 180◦-Rotation von
S/2 (plus 2 x 1/8 Fe-Atome zum Schließen der Gitterstruktur).
In der vorliegenden Arbeit wurde ein Verha¨ltnis von SrO : Fe2O3 = 1 : 6 [39] zur Synthese der
M-Typ Hexaferritphase verwendet. Die Berechnung der sto¨chiometrischen Einwaage von SrCO3
und Fe2O3 zur Synthese von SrFe12O19 erfolgte mithilfe der Reaktionsgleichung:
SrCO3 + 6Fe2O3 −→ SrO + CO2 + 6Fe2O3 −→ SrFe12O19 + CO2 (2.10)
In Abbildung 2.7 wird das SrO-FeO-Fe2O3-Phasendiagramm gezeigt. Es ist ersichtlich, dass bis
zu Kalzinierungstemperaturen von 1200 ◦C ein Zweiphasensystem aus M-Typ und Sr4Fe6O13±δ
vorliegt. Oberhalb von 1206 ◦C findet die einphasige Synthese des M-Typ Hexaferrits statt. Eben-
falls sind dem Phasendiagramm die Synthesebedingungen fu¨r X- und W-Typen zu entnehmen.
Die Phasendiagramme substituierter Hexaferrite weichen stark von dem oben gezeigten ab bei-
spielsweise wird in [40] das komplexe Phasendiagramm La-substituierter Hexaferrite gezeigt. Eine
ausfu¨hrliche U¨bersicht u¨ber die Phasenbeziehungen und Strukturen substituierter Hexaferrite fu¨r
optimierte Dauermagnetwerkstoffe ist in der gleichnamigen Dissertation [41] gegeben.
Die Substitution unterschiedlicher Elemente fu¨hrt sowohl strukturell, beispielsweise durch Mo-
difikation der Atomabsta¨nde und Gitterparameter, als auch magnetisch zu Vera¨nderungen der
Hexaferrite. Bevor unterschiedliche Substitutionen und ihre Auswirkungen auf den Hexaferriten
diskutiert werden, sind im folgenden Unterkapitel 2.2.2 die Grundlagen fu¨r die magnetischen Ei-
genschaften des M-Typs zusammengefasst.
2.2.2 Magnetische Eigenschaften
Das magnetische Moment der Hexaferrite resultiert aus einer ferrimagnetischen Kopplung (sie-
he Superaustausch Kopplung) verschiedener Fe-Atome u¨ber die benachbarten O-Atome in der
Einheitszelle. In Abbildung 2.6 a) sind innerhalb der Kristallstruktur die fu¨nf unterschiedlichen
2.2 M-Typ Hexaferrit 16
Abb. 2.7: a) Pseudobina¨res Phasendiagramm SrO-FeO-Fe2O3 nach [41] und Rasterelektronen-
mikroskopieaufnahmen von Hexaferritpartikeln nach b) 1110 ◦C- und c) 1250 ◦C-
Kalzinierung.
Eisenpositionen (2a, 2b, 4f1, 4f2 und 12k) farblich gekennzeichnet. Die U¨bersicht in Abbildung 2.6
b) gibt zudem die Spinrichtung der jeweiligen Fe-Atome an. Nach den Hundschen Regeln ist das
3d6-Orbital von Fe mit fu¨nf e− gleicher Spinrichtung besetzt und resultiert somit in 5 µB (bohrsches
Magneton µB = 9,274009 · 10−24 J/T) pro Fe-Atom. Die Fe-Atome auf den Positionen 4f1 und
4f2 weisen dabei einen Spin-down auf, insgesamt existieren somit 8 Fe-Atome mit Spin-down pro
Einheitszelle. Fu¨r die restlichen 16 Fe-Atome ist der Spin-up, wodurch ein resultierendes Moment
von acht x 5 µB (Fe-Atome mit Spin-up) und somit eine Nettomagnetisierung existiert.
Die magnetisch leichte Richtung (easy axis) ist fu¨r den M-Typ entlang der c-Achse der hexa-
gonalen Kristallstruktur. Fu¨r die makroskopischen (& 1 µm) hexagonalen Ko¨rner ist die leichte
Richtung senkrecht zur Basalebene, gezeigt in den Rasterelektronenmikroskopieaufnahmen 2.7 b)
und c). Mithilfe des kollinearen Gorter-Modells [42] la¨sst sich die Sa¨ttigungsmagnetisierung bei
0 K approximieren, wobei gilt
Ms =
m · µB ·NA
Mmol
= 105, 2 Am2/kg (670 mT) (2.11)
mit m der Anzahl resultierender Fe-Atome mit Spin-up innerhalb der Einheitszelle, der Avogadro-
Konstante NA (= 6,022140 · 1023 mol−1) und der molaren Masse Mmol. Aufgrund der tempe-
raturabha¨ngigen Sa¨ttigungsmagnetisierung Ms von SrFe12O19 betra¨gt Ms bei Raumtemperatur
nur ca. 71 Am2/kg (460 mT) [39]. Ursa¨chlich sind thermische Schwingungen der Atome, die in
einem kontinuierlichen Ru¨ckgang der Sa¨ttigungsmagnetisierung resultieren. Die Substitution der
Spin-down-Fe-Atome (4f1 und 4f2) durch Elemente mit geringeren magnetischen Momenten fu¨hrt
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instantan zu einer Erho¨hung der Sa¨ttigungsmagnetisierung. Beispielsweise ko¨nnen Elemente mit
erho¨hter e−-Anzahl innerhalb der d-Orbitale verwendet werden. Ausfu¨hrliche Forschungsarbeiten
wurden mit Cu2+- (3d9 mit 1 µB), Zn
2+- (3d10 mit 0 µB) und Co
2+-Substitutionen (3d7 mit 3 µB)
durchgefu¨hrt, erforscht unter anderem in [43–45]. Des Weiteren ist es mo¨glich, Fe3+ zu Fe2+ zu
reduzieren, beispielsweise durch Substitution von Sr2+ durch La3+ [46–48]. Gleichzeitig fu¨hrt die
Substitution zu einer Verku¨rzung des Gitterparameters c, wodurch die stark antiferromagnetische
Kopplung der Fe3+-Ionen auf den Positionen 2b und 4f2 abgeschwa¨cht wird. In Kombination mit
den zwei vorgestellten Substitutionsmo¨glichkeiten ko¨nnen signifikante Verbesserungen bezu¨glich
der Sa¨ttigungsmagnetisierung erreicht werden, unter anderem erforscht an den Materialsubstitu-
tionen LaCo [49] und LaZn [50], eine allgemeine U¨bersicht u¨ber die vielfa¨ltigen Forschungsarbeiten
zu Ferritsubstitutionen und deren Auswirkungen auf die magnetischen Eigenschaften findet sich
in [13] .
Die Koerzitivfeldsta¨rke der Hexaferrite ist abha¨ngig von verschiedenen Faktoren, die durch Sub-
stitutionen, Kristallitsynthese und bei der Sinterung durch Additivzugaben beeinflusst werden
ko¨nnen. In erster Na¨herung gilt der in Gleichung 2.8 gezeigte Zusammenhang zwischen Koerzitiv-
feldsta¨rke Hc, Anisotropiefeld Ha und Entmagnetisierungsfeld Hd. Dominiert wird die Koerzitiv-
feldsta¨rke von der magnetokristallinen Anisotropie (siehe Kapitel 2.1.1). Die Anisotropiekonstante
K1 von SrFe12O19 betra¨gt nach [6] 0,357 MJ/m
−3, woraus sich ein Anisotropiefeld Ha von ca.
1500 kA/m (1,9 T) ergibt. Die Substitution von Fe3+ durch Al3+ fu¨hrt ebenfalls zur Erho¨hung
der Koerzitivfeldsta¨rke. In [51] wird gezeigt, dass in Abha¨ngigkeit von der Al-Substitution x die
magnetokristalline Anisotropiekonstante K1 leicht sinkt, wobei gilt
K1(x) =
K1(0) · (24− 4x)
24
(2.12)
mit der magnetokristalline Anisotropiekonstante K1(0) = 3,57 · 106 erg/cm3 fu¨r reines SrFe12O19.
Aufgrund der Tatsache, dass Al3+ vorzugsweise die Fe3+ Positionen 2a und 12k besetzt (siehe [52]),
kommt es gleichzeitig zur starken Abnahme der Sa¨ttigungsmagnetisierung (Reduzierung des ma-
gnetischen Moments pro Einheitszelle), die somit ausschlaggebend fu¨r den Anstieg der Koerzitiv-
feldsta¨rke ist. Die Abnahme der Sa¨ttigungsmagnetisierung durch die Al3+-Substitution x kann fu¨r
x < 6 approximiert werden mit [51]
Ms(x) =
Ms(x = 0) · (12− 3x)
12
(2.13)
mit der Sa¨ttigungsmagnetisierung Ms(x = 0) = 380 emu/cm
3 fu¨r unsubstituiertes SrFe12O19.
Aus Gleichung 2.8 ist ersichtlich, dass die Koerzitivfeldsta¨rke ebenfalls von der Form der Kristallite
abha¨ngig ist. Theoretisch sollten sta¨bchenfo¨rmige Kristallite (longitudinal, Entmagnetisierungsfak-
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tor N = 0) im spa¨teren Gefu¨ge angestrebt werden, wodurch sich die Koerzitivfeldsta¨rke erho¨ht.
Prozesstechnisch sind aufgrund des bevorzugten Kristallwachstums entlang der Basalebene im Ide-
alfall kugelfo¨rmige bzw. kubische Kristalle zu erreichen (Entmagnetisierungsfaktor N = 1/3 fu¨r
Kugelform).
Beispielsweise steigt nach Gleichung 2.8 die Koerzitivfeldsta¨rke fu¨r SrFe12O19 nach einer theo-
retisch Betrachtung von 533 kA/m (670 mT) (du¨nne Pla¨ttchen) auf 716 kA/m (900 mT) fu¨r
spha¨rische Kristallite. Beeinflusst werden kann die Form der Kristallite bei der Pulverherstellung
durch unterschiedliche Syntheseprozesse und Variation von Syntheseparametern.
Im anschließenden Sinterprozess wird durch die Zugabe von Sinteradditiven, beispielsweise durch
CaO, das Kornwachstum so gesteuert, dass idealerweise die Ausdehnung entlang der Basalebene
unterdru¨ckt wird, somit versta¨rkt kubisches Kornwachstum stattfindet und eine hohe Dichte er-
reicht wird. Daru¨ber hinaus reduziert die Zugabe von SiO2 das Kornwachstum. Kools et al. fu¨hrten
zur Kla¨rung der Kornwachstumshemmung den sogenannten RIGGI-Mechanismus (engl. Reaction
Induced Grain Growth Inhibition [6]) ein. Das Model betrachtet dabei eine chemische Kraft (in
Abha¨ngigkeit vom Parameter y = SiO2 : SrOU¨berschuss), die der Minimierung der Oberfla¨chenener-
gie entgegenwirkt. Die Sinteradditive liegen ab Temperaturen von ca. 1200 ◦C als Flu¨ssigphase
vor, die die Hexaferritko¨rner umschmiegt, dabei ist das Verha¨ltnis SrO zu SiO2 und der Anteil an
CaO entscheidend [6,53]. In [53] konnte entlang der Tripelpunkte und Korngrenzen eine deutliche
Erho¨hung von Ca und Reduzierung von Fe nachgewiesen werden, gezeigt in Abbildung 2.8 a).
Abb. 2.8: a) TEM-Aufnahme aus [53] zum Nachweis der lokalen Anreicherungen von Ca und
Si in Tripelpunkten und entlang der Korngrenzen. b) Gefu¨ge nach der Zugabe von
unterschiedlichem CaO- und SiO2-Gehalt fu¨r Hexaferrit nach 1280
◦C-Sinterung. Das
SiO2 : CaO-Verha¨ltnis betra¨gt fu¨r die Probe 5 gleich 1 (jeweils 50 wt%) und fu¨r die
Probe 7 gleich 0,33 (0,25 wt% zu 0,75 wt%).
Allerdings konnte aufgrund der geringen Auflo¨sung der EDX-Messung nicht eindeutig der Si-Gehalt
entlang der Korngrenzen quantifiziert werden, bedingt durch den U¨berlapp der Sr-Lα- und Si-Kα-
Signale. Des Weiteren wird in [53, 54] gezeigt, wie bereits kleine Variationen des SiO2 : CaO-
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Verha¨ltnisses das Kornwachstum und die magnetischen Eigenschaften signifikant vera¨ndern, dar-
gestellt in Abbildung 2.8 b). Industriell wird ca. 1 wt% CaSiO3 [55] eingesetzt, um die Koerzi-
tivfeldsta¨rke zu steigern und durch optimiertes, homogeneres Kornwachstum beim Sinterprozess
einen erho¨hten Orientierungsgrad der Ko¨rner entlang der Vorzugsrichtung zu erreichen, der in einer
erho¨hten Remanenz resultiert. Ein ho¨herer Gehalt an CaSiO3 verbessert zwar die Koerzitivfeld-
sta¨rke, resultiert aber aufgrund einer versta¨rkten Porosita¨t in geringeren Dichten und Remanenz-
flussdichten. Nach [6] ist die Remanenzflussdichte abha¨ngig von der Sa¨ttigungspolarisation Js und
mikrostrukturellen Faktoren, insbesondere von dem Festko¨rpervolumenanteil v, dem Volumenan-
teil der Hexaferritphase s und dem Ausrichtungsgrad f , wobei gilt
Br = fsvJs (2.14)
Dabei ha¨ngt s vom Anteil von Zweitphasen ab und f von der offenen Porosita¨t nach dem Sin-
tern. Eine mo¨glichst hohe Dichte kann durch ein optimiertes Sinterprofil erreicht werden. So
muss beim Zusatz der angesprochenen Sinteradditive CaSiO3 eine ho¨here Temperatur aufgrund
der kornwachstumshemmenden Funktion verwendet werden. Ebenso ist zu beachten, dass durch
Variation von Mahlschritten und Mahldauer die spezifische Partikeloberfla¨che stark variiert und
der CaSiO3-Gehalt jeweils angepasst werden muss. Dies hat zur Folge, dass nach Anpassung des
CaSiO3-Gehalts das Sinterprofil erneut auf optimales Kornwachstum und ho¨chstmo¨gliche Dich-
te untersucht werden muss. Somit ergibt sich fu¨r jedes Pulver eine individuelle Optimierung der
keramischen Mikrostruktur durch Mahlprozess, Additivzugabe und Sinterprofil, womit weiteres
Potenzial zur Verbesserung der magnetischen Eigenschaften des Hexaferrits durch die optimale
Partikel- und Kornprozessierung gegeben ist. Um einen mo¨glichst hohen Ausrichtungsgrad f zu
erreichen, wird prozesstechnisch der Hexaferritschlicker (Suspension mit ca. 30 % Restfeuchte) in-
nerhalb eines Magnetfeldes von ca. 0,9 T axial verpresst und die Restfeuchte u¨ber eine Filteranlage
abgesaugt.
Wie bereits beschrieben, ist die Kristallitgro¨ße ein entscheidender Parameter bei der Betrachtung
des Ha¨rtungsmechanismus in Dauermagnetwerkstoffen. Fu¨r den Hexaferrit wird in der Literatur
vorzugsweise der nukleationsgetriebene Ha¨rtungsmechanismus diskutiert [6]. Ebenfalls existieren
vereinzelt Arbeiten [18, 19] u¨ber den Einfluss von Pinningzentren. Wie bereits diskutiert, gehen
die beiden Ha¨rtungsmechanismen fu¨r Eindoma¨nenteilchen u¨ber in eine koha¨rente Spinummagne-
tisierung. Diese resultiert in einer Erho¨hung der Koerzitivfeldsta¨rke. Somit ist beim Pulverherstel-
lungsprozess und bei der spa¨teren Sinterung eine Partikel- bzw. Korngro¨ßenverteilung unterhalb
der kritischen Eindoma¨nenteilchengro¨ße anzustreben. Bezu¨glich einer optimalen Mahlung wurde
der Einfluss oberfla¨chenaktiver Mahlzusa¨tze analysiert [39]. Dabei konnte eine Reduzierung der Ag-
glomeration sehr feiner Partikel beobachtet werden, wodurch neben der Koerzitivfeldsta¨rke auch
der Ausrichtungsgrad verbessert wird; hierzu erfolgt eine genauere Betrachtung im folgenden Ka-
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pitel. Zusammenfassend sind in Tabelle 2.1 wichtige Kenngro¨ßen und intrinsische Eigenschaften
von SrFe12O19 im Vergleich zu Nd2Fe14B aufgelistet.
Tab. 2.1: Intrinsische Eigenschaften und magnetische Kenngro¨ßen von Hexaferrit im Vergleich zu
Nd2Fe14B aus [6], HcJ(max.) berechnet fu¨r N = 1/3. Weitere Untersuchungen und U¨ber-
sichten der magnetischen Kenngro¨ßen und intrinsischen Eigenschaften unterschiedlicher
Nd2Fe14B Verbindungen finden sich in [2, 56,57].
Magnetmaterial A (pJ/m) Js (T) K1 (MJ/m
3) Ha (T) Dc (nm) TC (K)
SrFe12O19 6 0,480 0,357 1,88 580 750
Nd2Fe14B 12,4 1,6 5,05 6,25 280 580
Magnetmaterial Br (T) Hc (T) (BH)max. (kJ/m
3) αBr (%/K) αHcJ (%/K) HcJ(max.) (T)
SrFe12O19 0,42 0,34 34 -0,18 0,36 1,72
Nd2Fe14B 1,20 > 1,256 280 -0,13 -0,6 7,32
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2.3 Aktueller Stand der Technik
Die Vielfalt von Substitutionsmo¨glichkeiten, Mahlvariationen, Sinteradditiven und Sinterparame-
tern zur Erho¨hung der magnetischen Kennwerte ermo¨glichte in den letzten 80 Jahren eine Fu¨lle
von Forschungsarbeiten und stetige Verbesserungen in der industriellen Produktion. Mit einem
ja¨hrlichen Marktvolumenanteil von ca. 80 % des weltweiten Verkaufs permanentmagnetischen He-
xaferrits ist die Nachfrage weiterhin ungebrochen [2,3]. Aus Untersuchungen von Dr. Yogoro Kato
und Dr. Takeshi Takei vom Tokyo Institute of Technology resultierten erste Patente zu Ferriten
im Jahr 1930 [58, 59] und die Gru¨ndung von TDK im Jahr 1935 [4]. Die magnetisch interessante
Ba-Hexaferritphase wurde um 1950 von Wissenschaftlern des Philips Natuurkundig Laboratorium
entdeckt, patentiert und anschließend ab 1952 von Philips unter der Bezeichnung FERROXDU-
RE [7, 60] kommerziell produziert. Seit 1980 ist ein versta¨rktes Interesse und eine stetig steigen-
de Zahl wissenschaftlicher Vero¨ffentlichungen zu Hexaferriten zu beobachten [13], insbesondere
nach der Entdeckung von LaCo-basierter Hexaferrite im Jahr 1999, die eine simultane Erho¨hung
von Koerzitivfeldsta¨rke und Sa¨ttigungsmagnetisierung ermo¨glicht. Allerdings ist beim Einsatz von
Hochleistungs-Permanentmagneten in Generatoren und Elektromotoren weiterhin keine Alterna-
tive fu¨r NdFeB mit einem Energieprodukt von bis zu 400 kJ/m3 in Sicht. Aufgrund der Ressour-
censituation und der kritisch zu betrachtenden Gewinnung von Seltenerden (SE) ist die Weiter-
entwicklung SE-freier Permanentmagnetwerkstoffe dringend no¨tig. In den folgenden Kapiteln wird
zuna¨chst der aktuelle Stand der Pulversynthese, des Mahlprozesses, der Materialsubstitution und
Sinteradditivzugabe zur Herstellung von Hochleistungsmagneten zusammengefasst. Abschließend
werden optimierte Sinterparameter und erste Ergebnisse von druckunterstu¨tzter Sinterverfahren
dargestellt sowie die problematische Ressourcensituation diskutiert.
2.3.1 Pulversynthese und Mahlprozess
Verschiedenste Syntheseansa¨tze resultieren in stark unterschiedlichen magnetischen Kennwerten
und Partikelmorphologien der Hexaferritpulver. Chemische Verfahren fu¨hren dabei zu sehr kleinen
Partikeln mit hoher Koerzitivfeldsta¨rke und geringer Sa¨ttigungsmagnetisierung. So kann die He-
xaferritsynthese beispielsweise mithilfe hydrothermaler Synthese [61], Sol-Gel-Prozessen [62] und
Fa¨llungsreaktionen [63] erfolgen. Die industrielle Herstellung erfolgt weiterhin u¨ber Feststoffre-
aktionen bei Kalzinierungstemperaturen von 1180 ◦C bis 1260 ◦C (SrFe12O19). Vorteil der Kal-
zinierung ist die einphasige Kristallisation des M-Typ Hexaferrits mit hoher Sa¨ttigungsmagneti-
sierung. Um dies industriell zu gewa¨hrleisten wird mit einem untersto¨chiometrischen Verha¨ltnis
SrO : Fe2O3 = 1 : 5,5 - 5,9 [6, 14, 53] gearbeitet. In [39] wird gezeigt, dass idealerweise bereits die
kalzinierten Pulver Partikelgro¨ßen deutlich < 1 µm aufweisen.
Der Mahlprozess dient einerseits der Zerkleinerung und andererseits der Deagglomeration von
Partikeln, wodurch eine erho¨hte Ausrichtbarkeit erreicht werden kann. Die Zerkleinerung der Par-
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tikel ist dabei prima¨r abha¨ngig vom energetischen Eintrag der Mahlmethode und der Mahldauer.
Kommerziell werden meist niederenergetische Mahlmethoden eingesetzt (beispielsweise Attritor
mit geringer Umdrehungszahl und Trommelmu¨hlen), die zu spezifischen Partikeloberfla¨chen von 9
bis 10 m2/g [39] fu¨hren; dies entspricht Partikelgro¨ßen mit Sauterdurchmessern von ca. 125 nm,
siehe Kapitel 4.1.2. Industrielle Vero¨ffentlichungen zeigen, dass weitere Erho¨hungen der Koerzi-
tivfeldsta¨rke durch die Verwendung deutlich kleinerer Partikel (50 - 500 nm, Partikeloberfla¨che
> 10 m2/g) realisiert werden ko¨nnen [39]. Ebenso wurde gezeigt, dass fu¨r Ausgangspulver im 300-
nm-Bereich (Abbildung 2.9 a)) durch den Einsatz oberfla¨chenaktiver Mahlzusa¨tze (Kombination
organischer Lo¨sungsmittel wie beispielsweise Toluol und Xylol und oberfla¨chenaktive Substanzen
wie O¨lsa¨ure und Stearinsa¨ure) vergleichbare spezifische Partikeloberfla¨chen wie fu¨r konventionel-
les Pulver (10 m2/g) realisiert werden ko¨nnen. Allerdings weisen die feinen Partikel durch die
deagglomerierende Wirkung der oberfla¨chenaktiven Mahlzusa¨tze eine erho¨hte Ausrichtbarkeit auf.
In Kombination mit einem optimierten CaSiO3 Gehalt kann ein Energieprodukt von 37,4 kJ/m
3
(Hc = 340 kA/m, Br = 440 mT) in SE-freien Hexaferriten erreicht werden [39]. Entscheidend
dabei ist, dass auch nach dem Sintern die Korngro¨ßen idealerweise kleiner 1 µm sind, dargestellt in
Abbildung 2.9 b). Der in [39] 1998 entwickelte Magnet reicht deutlich an die aktuelle LaCo-haltige
Abb. 2.9: a) TEM-Aufnahme von Sr-Ferritpartikeln nach der Kalzinierung und Langzeitmahlung.
b) REM-Aufnahme der Korngro¨ßen entlang und senkrecht zur Vorzugsrichtung (c-axis)
in Hochleistungs-SE-freien Magneten nach 1180 ◦C-Sinterung. Abbildungen aus [39].
FB9-Serie von TDK heran (siehe Abbildung 2.10 a)) und stellt somit eine erste Alternative zu
SE-basierten Hexaferriten dar. Anfang 2013 startete die Serienproduktion einer neuen SE-freien
Hexaferritserie bei TDK. Die magnetischen Kennwerte dieser Serie entsprechen in etwa den in [39]
mithilfe oberfla¨chenaktiver Substanzen hergestellten feinko¨rnigen Magnetwerkstoffen.
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2.3.2 Materialsubstitution und Sinteradditive
In Kapitel 2.2.2 sind bereits verschiedene Substitutionsmo¨glichkeiten und deren physikalischen Aus-
wirkungen auf das magnetische Moment und die Koerzitivfeldsta¨rke zusammengefasst. Im kom-
merziellen Herstellungsprozess hat sich vor allem die SE-basierte LaCo-Substitution, die in einer
simultanen Erho¨hung der magnetischen Kennwerte und in einem Energieprodukt von 44 kJ/m3
resultiert, etabliert. Im Vergleich zu SE-freiem Hexaferrit kann die Koerzitivfeldsta¨rke auf bis zu
380 kA/m gesteigert werden. Die Sa¨ttigungsmagnetisierung betra¨gt dabei 480 mT, gezeigt in Ab-
bildung 2.10 a).
Abb. 2.10: a) Produktportfolio der Hexaferrite von TDK mit dem in [39] entwickelten Magnet-
werkstoff. b) U¨bersicht u¨ber die magnetischen Kennwerte unterschiedlichster hart-
und weichmagnetischer Phasen nach [64].
Aus Abbildung 2.10 a) ist ebenfalls ersichtlich, dass durch Feuchtkompaktierung (ca. 30 % Rest-
feuchte, blaue Magnetserien FB6, FB9 und FB12) deutlich bessere Dauermagnetwerkstoffe produ-
ziert werden ko¨nnen, im Vergleich zu einer Trockenkompaktierung. Sowohl fu¨r SE-freie als auch fu¨r
SE-basierte Hexaferrite wird bei einer spezifischen Oberfla¨che von 9 bis 10 m2/g mit der Sinterad-
ditivzugabe (wa¨hrend des Mahlprozesses) von ca. 1 wt% CaSiO3 [55] gearbeitet. Gleichzeitig wird
zur Erho¨hung der Koerzitivfeldsta¨rke ein geringer Anteil Al2O3 von bis zu 2 wt% vor und nach
der Kalzinierung hinzugegeben. Es ist zu beachten, dass fu¨r jedes Pulver individuell der Anteil
von CaSiO3 und Al2O3 in Abha¨ngigkeit von der Partikelgro¨ße und des anschließenden Sinterprofils
evaluiert werden muss.
2.3.3 Druckloses und druckunterstu¨tztes Sintern
Das zu verwendende Sinterprofil ist stark von der Vorbehandlung des Pulvers und der Zugabe von
Sinteradditiven abha¨ngig. Allgemein ko¨nnen sehr gute magnetische Kennwerte und mechanische
Eigenschaften nach Sinterung bei 1200 ◦C (Aufheizrate ca. 200 K/h, Abku¨hlrate 1200 K/h, Halte-
zeit 90 min) fu¨r reinen Hexaferrit (Zugabe von 1 wt% CaSiO3 und 2 wt% Al2O3) erreicht werden.
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Die u¨ber Jahre optimierten und an die jeweiligen Pulver angepassten Sinterprofile unterliegen dabei
dem Betriebsgeheimnis. Fu¨r Hochleistungs-Permanentmagnete, basierend auf LaCo-substituiertem
Hexaferrit, werden ho¨here Sintertemperaturen von 1250 bis 1300 ◦C verwendet [49].
Der Vergleich mit den magnetischen Kennwerten von NdFeB-Magneten in Abbildung 2.10 b) zeigt
allerdings, dass eine deutliche Verbesserung der magnetischen Eigenschaften des Hexaferrits zwin-
gend notwendig ist, um als konkurrenzfa¨hige Alternative eingesetzt werden zu ko¨nnen. Im spa¨teren
Verlauf der Arbeit werden deshalb zur Erho¨hung des Energieprodukts Kompositansa¨tze, bestehend
aus dem hartmagnetischen Hexaferrit und den weichmagnetischen Phasen FeSi und FeCoB sowie
einem Hexaferrit-AlNiCo-Komposit, erforscht.
Erste druckunterstu¨tzte Kompaktierungen wurden bereits im Jahr 1975 durchgefu¨hrt und wer-
den in [65] gezeigt. Dabei konnte bei einem Pressdruck von 40 MPa, einer Haltezeit von 5 sec und
Sintertemperatur von 1000 ◦C eine Koerzitivfeldsta¨rke von 430 mT erreicht werden. Die Korn-
gro¨ßen betragen dabei ca. 500 nm. Bei la¨ngeren Haltezeiten (ab 25 sec) zeigte sich ein geringes
Kornwachstum, wodurch die Koerzitivfeldsta¨rke leicht sinkt. Gleichzeitig sinkt laut den Autoren
die Remanenz aufgrund des versta¨rkten Kornwachstums in c-Richtung, senkrecht zur Pressrich-
tung. Seit diesen Experimenten von Oron fanden nur wenige Untersuchungen (beispielsweise [66])
oder ausfu¨hrliche Parameterstudien zur Formgebung von Hexaferriten durch Heißkompaktierungen
statt. Einzig siebgedruckte Du¨nnschichtsysteme (50 bis 500 µm) wurden in [67,68] mithilfe leichter
Druckunterstu¨tzung (1 - 4 MPa bei 1150 - 1200 ◦C bis zu 6 h) gesintert und analysiert. Dabei
zeigte sich eine erho¨hte Ausrichtung Br/Js von 0,75 bis 0,96. Auf diese verbesserte Ausrichtung
wird im Lauf der Ergebnisse erneut eingegangen.
2.3.4 Ressourcensituation und CO2-Bilanz
Die vielfa¨ltige Verwendung von SE in der Elektro- und Automobilindustrie zeigt die Wichtigkeit ei-
ner nachhaltigen und ressourceneffizienten SE-Gewinnung sowie Verarbeitung. In Abbildung 2.11
wird der voraussichtliche globale Bedarf an Nd und Dy in NdFeB-Magneten fu¨r unterschiedli-
che Anwendungsgebiete im Jahr 2035 gezeigt [69]. Beispielsweise betra¨gt der aktuelle Bedarf pro
Jahr an Neodym und Praseodym fu¨r Zukunftstechnologien ca. 29000 t bei einer Produktion von
37000 t [70] im Jahr 2013. Fu¨r 2035 wird mit einem voraussichtlichen Anstieg des globalen Bedarfs
auf ca. 64000 t gerechnet.
Der deutliche Anstieg wird unter anderem mit der erwarteten Zunahme der Elektromobilita¨t und
des Ausbaus regenerativer Energien begru¨ndet. So wird fu¨r eine Windkraftanlage ca. 200 kg Nd pro
MW beno¨tigt (Mittelwert, da bei Windkraftanlagen ohne Getriebe die Angaben der Literatur an
beno¨tigten Permanentmagneten zwischen 533,5 kg und 850 kg pro MW schwanken [71]). Problema-
tisch ist dabei die umweltscha¨digende Gewinnung der SE aus Mineralienkomplexen unter Einsatz
von Laugen und Sa¨uren. Diese werden in Auffangbecken deponiert, in denen sich zusa¨tzlich radioak-
tives Thorium anlagert. Die Lagerung radioaktiver Materialien wie Thorium und Uran kann dabei
2.3 Aktueller Stand der Technik 25
Abb. 2.11: Voraussichtliche Entwicklung des globalen a) Nd-Bedarfs und b) Dy-Bedarfs in
NdFeB-Magneten fu¨r unterschiedliche Anwendungsbereiche im Jahr 2035, nach
[69,70].
zu einer erheblichen Umweltscha¨digung fu¨hren [72]. Eine kontinuierliche Ru¨ckgewinnung der radio-
aktiven Flu¨ssigkeiten ist aufwendig und kostenintensiv. Darunter leidet die Konkurrenzfa¨higkeit der
westlichen Minenbetreiber im Vergleich zur weniger auf Nachhaltigkeit ausgelegten SE-Gewinnung
in China. Die aktuelle Monopolstellung Chinas bei der SE-Gewinnung und -Verarbeitung (China
produziert 95 % der SE-Rohmaterialien und 97 % der SE-Oxide [73]) und das damit verbundene
Preisdumping erschwerten die nachhaltige Produktion von SE voranzutreiben. Was bei steigender
Nachfrage und einer versta¨rkten Monopolstellung Chinas wa¨hrend einer politischen Krise mit dem
SE-Preis passieren kann, veranschaulichte eindrucksvoll das Jahr 2011. In ku¨rzester Zeit stieg der
Preis fu¨r unterschiedlichste SE um das Zehn- bis Zwanzigfache. Aufgrund der Wichtigkeit fu¨r den
Ausbau regenerativer Energien und der CO2-neutralen Mobilita¨t ist sowohl die Weiterentwicklung
SE-freier Magnete und Lo¨sungskonzepte als auch das SE-Recycling zu fokussieren.
Speziell fu¨r Hochleistungs-Permanentmagnete (LaCo-Hexaferrit) spielt das gesundheitsscha¨digende
und kritische Co eine wichtige Rolle. Zwar existiert ein reichhaltiges Co-Vorkommen von ca. 25 Mil-
lionen t [74] weltweit, doch findet der u¨berwiegende Abbau in der Demokratischen Republik Kongo
mit 54000 t im Jahr statt (Stand 2013 [74]). Dabei werden zwischen 60 % und 90 % [75] der Fo¨rde-
rung durch informelle Kleinbergleute (artisanaler Co-Bergbau in 110000 bis 150000 Minen) erzielt.
Anfang 2016 wurde erneut auf die Menschenrechtsverletzungen beim Co-Abbau durch Amnesty
International hingewiesen. Weitere Abbauregionen (> 6000 t pro Jahr) existieren in China, Ka-
nada und Russland. [74] Ein Nachfrageru¨ckgang ist aufgrund des Einsatzes in der Stahlindustrie
als Legierungselement, in der Elektromobilita¨t (beispielsweise Batterietechnik LiCoO2) und in der
Elektroindustrie (beispielsweise Computertechnik, Mobilgera¨te und Permanentmagnete) nicht zu
erwarten. Die Co-Raffination findet mit ca. 36100 t u¨berwiegend in China statt [76]. Somit za¨hlt
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Co vor allem aus deutscher und europa¨ischer Sicht zu den kritischen und konfliktfo¨rdernden Roh-
stoffen.
Zuletzt spielt bei der Klimabilanz und beim Treibhausgas die CO2-Produktion eine wichtige Rol-
le. Der CO2-Footprint bei der Produktion von Hexaferrit SrFe12O19 betra¨gt nach [77] 0,84 -
0,929 kg/kg, im Vergleich dazu ist der CO2-Footprint von NdFeB mit 6,29 - 17,8 kg/kg um ca.
eine Gro¨ßenordnung erho¨ht. Allerdings ist zu beachten, dass ein deutlich ho¨herer Anteil von He-
xaferrit im Vergleich zu NdFeB verwendet werden muss. Aus Sicht einer ressourceneffizienten He-
xaferritherstellung wa¨re eine Verbesserung der CO2-Bilanz, beispielsweise durch einen optimierten
Herstellungsprozess, erstrebenswert.
3 Probenherstellung und -pra¨paration
Das Kapitel 3 Probenherstellung und -pra¨paration stellt eine U¨bersicht u¨ber die verwendeten
Prozessketten dar. Die Pulverherstellung wurde bezu¨glich Partikelgro¨ße und magnetischer Eigen-
schaften von Hexaferriten untersucht und verbessert. Im folgenden Kapitel sind die verwendeten
Prozessschritte mit den jeweils variierten Parametern beschrieben. Dabei wird zuna¨chst die me-
chanochemische Legierung der Ausgangsmaterialien (Aktivierung) und Kalzinierung erla¨utert. Im
Anschluss werden die untersuchten Mahlmethoden vorgestellt und wird die anschließende Aus-
heilung unter Verwendung von NaCl pra¨sentiert. Die Bezeichnung Ausheilung entspricht einer
thermischen Behandlung des Pulvers und dient zur Unterscheidung bezu¨glich einer spa¨ter durch-
gefu¨hrten Temperung heißkompaktierter Magnete.
Im zweiten Abschnitt 3.2 erfolgt die Betrachtung der Formgebung und Sinterung von Magneten
mithilfe druckloser (Freisinterung) und druckunterstu¨tzter Sinterung (Heißpressen). Die Formge-
bung der Magnete in der vorliegenden Arbeit, erfolgte auf zwei unterschiedlichen Wegen. Fu¨r die
drucklosen Freisinterversuche wurden anisotrope Gru¨nlinge hergestellt. Beim druckunterstu¨tzten
Sintern erfolgte eine isotrope Vorkompaktierung durch eine uniaxiale Hydraulikpresse. Zur Verifi-
zierung der Ergebnisse wurden einige Pulver auf der Musterpresse der Tridelta Hartferrite GmbH
gepresst und daraufhin sowohl frei als auch druckunterstu¨tzt gesintert. Ein besonderes Augenmerk
liegt in den folgenden Unterkapiteln auf etwaigen Problemen und deren Lo¨sungen bei der Proben-
herstellung. Abschließend wird die Probenpra¨paration fu¨r die anschließenden Charakterisierungen
dargestellt.
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3.1 Pulverherstellung
In Abbildung 3.1 wird ein U¨berblick u¨ber die verwendete Pulverprozesskette gegeben.
Abb. 3.1: Herstellungsprozess von Hexaferritpulver durch mechanochemische Aktivierung, Kal-
zinierung, Mahlung und Ausheilung.
3.1.1 Mechanochemische Legierung und Kalzinierung
Die mechanochemische Aktivierung dient der besseren Vermischung der Ausgangsmaterialien im
Vergleich zur Mischoxidfeststoffreaktion [13, 78]. Gleichzeitig werden die Ausgangsmaterialien auf
wenige 100 nm klein gemahlen, wodurch eine verbesserte Phasenbildung bei niedrigeren Kalzinie-
rungstemperaturen und verringertem Partikelwachstum ermo¨glicht werden soll. Dabei sind Submi-
krometerhexaferritpartikel eine wichtige Voraussetzungen fu¨r hochkoerzitive Hexaferrite [39]. Als
Ausgangsmaterialien von SrFe12O19 werden Fe2O3 (Sigma Aldrich, 99 % Reinheit) und SrCO3
(Sigma Aldrich, 99 % Reinheit) verwendet. Fu¨r Al-substituierte Hexaferrite wird Al2O3 der Firma
Riedel-de Hae¨n GmbH (99,9 % Reinheit) genutzt. Industriell erfolgt, wie in Kapitel 2.3 beschrie-
ben, eine untersto¨chiometrische Einwaage im Verha¨ltnis SrO : Fe2O3 von 1 : 5,5 - 5,9 [6, 53]. In
der vorliegenden Arbeit konnten, aufgrund der verwendeten Pulverprozessroute durch Ausheilung,
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bessere Ergebnisse fu¨r das sto¨chiometrisch hergestellte Pulver nach Gleichung 2.10 erzielt werden.
Die mechanochemische Aktivierung erfolgt jeweils fu¨r eine 600 g Einwaage der Ausgangspulver
in einen Attritor vom Typ DISPERMAT R© SL der Firma VMA-GETZMANN. Dabei betra¨gt das
Massenverha¨ltnis Pulver zu Isopropanol (Mahlmedium) 1 : 2. Als Mahlkugeln werden 0,75 kg
ZrO2-Kugeln mit einem Durchmesser von 1 mm verwendet. Der genutzte Rotor besteht eben-
falls aus ZrO2. Ein signifikanter Abrieb der Mahlkugeln und des Rotormaterials konnte durch
EDX-Messungen nicht quantifiziert werden. Die mechanochemische Aktivierung erfolgt bei einer
Rotordrehzahl von 5500 U/min u¨ber einen Zeitraum von 6 h (maximale Temperatur ca. 34 ◦C).
Der prinzipielle Aufbau und das verwendete System werden in Abbildung 3.2 gezeigt.
Abb. 3.2: a) Verwendeter Attritor zur Aktivierung und Hochenergiemahlung von Hexaferritpul-
ver. b) Prinzipieller Aufbau des Mahlsystems, nach [79].
Nach der sechsstu¨ndigen mechanochemischen Aktivierung wird das Pulver getrocknet und gesiebt
(≤ 30 µm). Die anschließende Pulverkalzinierung dient der einphasigen Hexaferritkristallisation
und erfolgt in Chargen von 100 bis 400 g in Al2O3-Kalzinierungsschalen. Kalziniert werden die
Pulver an Luft in O¨fen der Nabertherm GmbH. Die Aufheizrate betra¨gt 60 K/h. Dabei wird die
Kalzinierungstemperatur in einem Bereich von 900 bis 1300 ◦C variiert. Die Haltezeit der Kalzinie-
rung betra¨gt 1 h, la¨ngere Haltezeiten fu¨hren zu unerwu¨nschtem Partikelwachstum. Die Abku¨hlrate
fu¨r den Kalzinierungsprozess betra¨gt 600 K/h.
3.1.2 Mahlung und Ausheilung
Nach der Kalzinierung wird das Pulver erneut gesiebt (≤ 250 µm) und daraufhin gemahlen. Stu-
diert werden dabei die Einflu¨sse verschiedener energetischer Mahlmethoden (nieder-, mittel- und
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hochenergetischer Mahlungen) und der Mahldauer auf die magnetischen Eigenschaften und Par-
tikelgro¨ßen der kalzinierten Pulver. Als Mahlmedium wird fu¨r die zu untersuchenden Mahlverfah-
ren Isopropanol verwendet. Voruntersuchungen zeigten, dass die Verwendung destillierten Wassers
(VE-Wassers) beim Mahlprozess in einer signifikanten Verschlechterung der magnetischen Kenn-
werte resultiert. Die in der Literatur [39] beschriebene Verbesserung des Ausrichtungsgrades unter
Verwendung oberfla¨chenaktiver Substanzen (beispielsweise Toluen) wa¨hrend des Mahlprozesses
bzw. nach der Ausheilung des Pulvers wurde ebenfalls untersucht. Allerdings zeigten sich im Ver-
gleich zur Deagglomeration ausgeheilten Pulvers bessere magnetische Kennwerte durch den Einsatz
von Isopropanol, weshalb dieses im weiteren Verlauf verwendet wird, siehe Anhang. Der Einsatz
von Leitungswasser als Mahlmedium wurde aufgrund des hohen Kalkgehalts vor Ort nicht studiert.
1. Niederenergetische Mahlung auf dem Walzenstuhl - WM:
Die niederenergetische Mahlung findet in einem 250 ml Polyamidmahlbeha¨lter statt. Als Mahl-
medium wird Isopropanol im Verha¨ltnis mPulver : mIsopropanol 1 : 2 eingesetzt. Die Masse der
Achatmahlkugeln wird stets konstant gehalten und betra¨gt ca. 125 g, dabei werden zwei Kugeln a`
36,5 g (∅ = 30 mm) und fu¨nf kleinere Kugeln a` 10,5 g (∅ = 20 mm) eingesetzt. Der Mahlbeha¨lter
kommt anschließend auf den Walzenstuhl fu¨r 24 - 120 h (150 U/min).
2. Mittelenergetische Mahlung mit Planetenkugelmu¨hle - PKM:
Die mittelenergetische Mahlung erfolgt mit einer Planetenkugelmu¨hle der Fritsch GmbH. Die Mahl-
beha¨lter bestehen aus Al2O3 mit einem Fassungsvolumen von 500 ml. Die verwendeten Mahlkugeln
bestehen aus ZrO2 (∅ = 0,5 mm). Das Volumenverha¨ltnis von Pulver, Isopropanol und Mahlku-
geln VPulver : VIsopropanol : VKugeln betra¨gt 1 : 9,2 : 6,1. Dazu wird auf Mahlstudien der Ernst-
Abbe-Hochschule Jena zuru¨ckgegriffen, in der mit PKM-Mahlung fu¨r Bottom-up-synthetisiertes
Hexaferritpulver Partikel im Nanometerbereich (< 100 nm) nach wenigen Minuten erzeugt werden
konnten [80]. In der vorliegenden Arbeit wird die Drehzahl von 600 U/min u¨bernommen und die
Mahldauer im Intervall von 5 bis 120 min fu¨r die Top-down-Synthese untersucht.
3. Hochenergetische Mahlung mit Attritor - AM:
Als dritter Mahlprozess wird die hochenergetische Mahlung mit einem Attritor studiert. Dabei
wird dasselbe System verwendet, das bereits fu¨r die mechanochemische Aktivierung beschrieben
wurde (Kapitel 3.1.1). Die Drehzahl wird auf 4400 U/min reduziert und maximal 300 g Pulver ver-
wendet, wodurch der energetische Eintrag auf die Partikel, im Vergleich zur mechanochemischen
Aktivierung, verringert wird. Somit soll unterbunden werden, dass durch den Mahlprozess eine
Amorphisierung der kalzinierten Hexaferritphase eintritt. Die Mahldauer wird im Intervall von 5
bis 360 min untersucht. Zur Erzeugung mo¨glichst geringer und homogener Partikelgro¨ßen wird
vorzugsweise die sechsstu¨ndige Attritormahlung verwendet.
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4. Thermische Behandlung - Ausheilung:
Nach den unterschiedlichen Mahlprozessen erfolgt eine thermische Behandlung (im Folgenden als
Ausheilung bezeichnet) in einer NaCl-Matrix (Fluka) bei 1000 ◦C. Die Auf- und Abheizrate werden
analog dem Kalzinierungsprofil gewa¨hlt. Das Ziel ist es, innerhalb der NaCl-Schmelze die durch
den Mahlprozess induzierten Spannungen abzubauen, ohne dabei signifikantes Kornwachstum zu
erzeugen. Aus der Literatur [81–83] ist bereits bekannt, dass die Zugabe unter anderem von NaCl
eine Hexaferritphasenbildung mit geringerem Kornwachstum bei niedrigeren Kalzinierungstem-
peraturen ermo¨glicht. Allerdings weisen die so kalzinierten Hexaferrite eine geringe Sa¨ttigungs-
magnetisierung auf. Um simultan eine hohe Sa¨ttigungsmagnetisierung und Koerzitivfeldsta¨rke zu
generieren, wird in der vorliegenden Arbeit das Pulver nach der Kalzinierung zuna¨chst klein ge-
mahlen und anschließend in einer NaCl-Schmelze bei niedrigen Temperaturen ausgeheilt. Um zu
gewa¨hrleisten, dass das Pulver von der NaCl-Schmelze vollsta¨ndig umschlossen ist, wird ein in der
Arbeit experimentell bestimmtes Massenverha¨ltnis mPulver : mNaCl von 1 : 1 verwendet. Nach der
Ausheilung erfolgt eine Entsalzung in destilliertem Wasser. Abschließend ko¨nnen zur Verbesserung
des Ausrichtungsgrades mithilfe niederenergetischer Mahlung neugebildete Agglomerate und Ver-
sinterungen zersto¨rt werden, ohne signifikante Verschlechterung der magnetischen Kennwerte zu
bewirken.
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3.2 Formgebung und Sinterung
Bevor im Folgenden genauer auf die verwendeten Sinterverfahren eingegangen wird, erfolgt eine
kurze Beschreibung der Vorpresseinrichtungen. Ein U¨berblick u¨ber die Ausgangsmaterialien und
die Formgebung sowie die Sintermethode wird in Abbildung 3.3 gegeben.
Abb. 3.3: Ausgangsmaterialien und verwendete Formgebungsverfahren mit Sinterung und Tem-
perung. Die Kompaktierung erfolgt fu¨r die reinen Ausgangspulver und die gezeigten
Kompositansa¨tze.
3.2.1 Feldpressen
Das Vorpressen erfolgt fu¨r die frei gesinterten anisotropen Magnete in einer Graphitmatrize mit
einem Innendurchmesser von ca. 10 mm und einer Ho¨he h von 530 mm. Zur Magnetfelderzeugung
wird der Hexaferritschlicker (Hexaferrit + Isopropanol) zwischen NdFeB-Magneten (Gu¨te N45,
∅ = 10 mm, h = 10 mm) gepresst. Zur Fixierung des unteren Magneten wird auf einer ferro-
magnetischen Stahlplatte vorgepresst; die vollsta¨ndige Kompaktierung erfolgt in einer uniaxialen
Kaltpresse vom Typ YLJ-HP6 der MTI Corporation bei 1 MPa fu¨r ca. 1 min. Der so hergestellte
anisotrope Gru¨nling weist einen Durchmesser von 10 mm und eine Ho¨he von ca. 5 mm auf. Die
verwendete uniaxiale Hydraulikpresse und der schematische Aufbau zur Magnetfelderzeugung in-
nerhalb der Pressmatrize sind in Abbildung 3.4 dargestellt.
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Abb. 3.4: a) Uniaxiale Hydraulikpresse der MTI Corporation. b) Pressmatrize mit NdFeB-
Magneten zur Felderzeugung und gepresster Hexaferritgru¨nling. c) Schematischer Auf-
bau zur Magnetfelderzeugung innerhalb der Pressmatrize.
Zur Berechnung des externen Magnetfeldes zwischen den NdFeB-Magneten wird die in Abbildung
3.5 gezeigte Simulation (Finite-Elemente-Method-Magnetics - FEMM) verwendet. Dabei zeigt sich
eine signifikante Ho¨henabha¨ngigkeit. Fu¨r eine Gru¨nlingsho¨he von 5 mm (roter Linescan, Abbil-
dung 3.5 a)) kann innerhalb der Kavita¨t ein maximales Magnetfeld von 1,05 T erreicht werden, am
Randbereich sinkt das Magnetfeld auf ca. 0,93 T ab, gezeigt in Abbildung 3.5 b), roter Bz-Verlauf.
Abb. 3.5: Simulation (Finite-Elemente-Method-Magnetics) zur Berechnung des Magnetfeldes in-
nerhalb der Pressmatrize wa¨hrend des Verpressens eines 0,5 cm hohen Gru¨nlings. b)
Linescan fu¨r die in a) gezeigte Simulation und fu¨r einen Gru¨nling mit 1 cm Ho¨he,
Berechnung des Linescans erfolgt auf halber Ho¨he des Gru¨nlings.
Sobald der Abstand zwischen den Magneten steigt, ist ein homogenerer Magnetfeldverlauf zu be-
obachten, allerdings mit deutlich geringerer Feldsta¨rke, exemplarisch gezeigt in Abbildung 3.5
b) schwarzer Bz-Verlauf fu¨r 1 cm Abstand. Vorzugsweise wurden Magnete mit Gru¨nlingsho¨hen
≤ 5 mm gepresst, um den kommerziell angewendeten und angestrebten magnetischen Fluss von
0,9 T in der Kavita¨t zu gewa¨hrleisten. Inhomogenita¨ten am Randbereich treten dabei weiterhin
auf.
Um die hergestellten Magnete direkt mit kommerziellen Magneten vergleichen zu ko¨nnen, wur-
den vielversprechende Pulver in der Musterpresse der Tridelta Hartferrite GmbH kompaktiert. Die
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Musterpresse zeichnet sich durch ein homogenes Magnetfeld im Bereich von 0,7 bis 0,9 T aus,
erzeugt durch ein Spulensystem. Der Durchmesser der Pressvorrichtung betra¨gt ca. 50 mm und die
Presskraft kann im Bereich von 38 bis 66 kN variiert werden. Gleichzeitig wird der Pressvorgang
mit einer unterdruckgestu¨tzten Filtereinrichtung, zur Minimierung der Restfeuchte, betrieben. Die
verwendete Musterpresse und ein schematischer Aufbau sind in Abbildung 3.6 dargestellt. Die ge-
pressten Gru¨nlinge werden anschließend zerschnitten und bei der Siemens AG sowohl freigesintert
als auch heißkompaktiert.
Abb. 3.6: a) Musterpresse der Tridelta Hartferrite GmbH. b) Schematischer Aufbau der gezeigten
Musterpresse.
3.2.2 Druckloses Sintern - Freisintern
Die eigentliche Sinterung erfolgt an Luft in den zuvor vorgestellten O¨fen der Nabertherm GmbH.
Die Aufheizrate wird so angepasst, dass die Sintertemperatur stets nach 6 h erreicht ist. Die kon-
stante Sintertemperatur wird im Bereich von 1180 bis 1300 ◦C variiert, dabei betra¨gt die Haltezeit
90 min. Anschließend erfolgt die Abku¨hlung mit einer Abku¨hlrate von 1200 K/h; signifikante
Abweichungen der Ist- und Solltemperaturen treten unterhalb von 1000 ◦C auf. Das verwendete
Temperaturprofil ist an die industrielle Musterfertigung angepasst.
3.2.3 Druckunterstu¨tztes Sintern - Heißpressen
Die Heißpressversuche erfolgen an orientierten und nicht orientierten Proben. Zur Herstellung iso-
troper Gru¨nlinge wird das Hexaferritpulver innerhalb einer Al2O3-Matrize zwischen zwei Al2O3-
Stempel uniaxial gepresst. Beim U¨bergang vom Stempel zum Hexaferrit wird zuna¨chst als Trenn-
mittel aufseiten des Stempels ein Graphitpla¨ttchen (Sta¨rke h = 0,40 mm) gelegt. Zwischen den
Hexaferrit-Graphitpla¨ttchenu¨bergang wird ein reaktionstra¨ges Mo-Pla¨ttchen (h = 0,27 mm) ein-
gebracht. Daraufhin wird das Pulver in einer hydraulischen Presse bei 40 MPa fu¨r ca. 40 sec
3.2 Formgebung und Sinterung 35
vorgepresst. Analog erfolgt die Probenvorbereitung fu¨r die zugeschnittenen anisotropen Gru¨nlin-
ge, die zuvor auf der Musterpresse der Tridelta Hartferrite GmbH erzeugt werden (siehe oben).
Die zugeschnittenen Gru¨nlinge weichen dabei leicht von der Matrizengeometrie ab. Um eine Zer-
sto¨rung des Gru¨nlings durch den angelegten Druck zu verhindern, wird dieser in Al2O3-Pulver
eingebettet. Im Anschluss wird die Matrize in die uniaxiale Heißpresse (FCT-Anlagenbau) einge-
baut, dargestellt in Abbildung 3.7. Unter sauerstoffarmer Atmospha¨re (1 mbar) wird zuna¨chst ein
Abb. 3.7: a) Heißpresse der von FCT-Anlagenbau. b) Al2O3-Matrizen und -Stempel mit heißkom-
paktiertem Hexaferrit und den verwendeten Graphit- und Mo-Pla¨ttchen. c) Prinzipieller
Aufbau der Pressvorrichtung.
Druck von 40 MPa angelegt und mit einer konstanten Aufheizrate von 5 K/min die Heißpresse bis
zur angestrebten Sintertemperatur zwischen 800 und 1100 ◦C aufgeheizt. Die Haltezeit variiert in
Abha¨ngigkeit von der Sintertemperatur im Bereich von 5 bis 240 min, vorzugsweise werden kurze
Haltezeiten von 30 min verwendet.
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3.3 Probenpra¨paration
Fu¨r die in Kapitel 4 folgenden Analysemethoden sind in einigen Fa¨llen besondere, nicht triviale
Probenvorbereitungen notwendig, insbesondere bei der Bestimmung des mo¨glichen Ausrichtungs-
grades von Pulvern durch SQUID-Magnetometrie sowie der Gefu¨geanalyse gesinterter Proben. Fu¨r
diese Beispiele wird im Folgenden das Vorgehen detaillierter betrachtet und auf mo¨gliche Proble-
matiken hingewiesen. Standardma¨ßige Probenpra¨parationen wie beispielsweise das Trocknen eines
Pulvers vor einer BET-Messung werden im jeweiligen Abschnitt der Analysemethode kurz erwa¨hnt.
3.3.1 Mikrostrukturelle Charakterisierung
Um die Kornstruktur eines gesinterten Magneten, beispielsweise durch Rasterelektronenmikrosko-
pie (REM) oder Lichtmikroskopie, untersuchen zu ko¨nnen, ist eine ausgiebige Probenvorbereitung
notwendig. Das Ziel besteht darin, eine mo¨glichst glatte Oberfla¨che zu pra¨parieren. So wird der
Hexaferrit zuna¨chst mit unterschiedlichem Schleifpapier (Ko¨rnung 80 - 4000) jeweils 1 - 2 min
unter Wasserzufluss plan geschliffen. Anschließend erfolgt das Polieren der Oberfla¨che, mit den
Poliertu¨chern TriDent (Diamantsuspension 3 - 6 µm) und MicroFloc (Diamantsuspension 0,01 -
1 µm). Mithilfe einer Buehler-Poliermaschine vom Typ Phoenix 4000 ko¨nnen bei definierter Kraft
bis zu sechs Proben gleichzeitig poliert werden (Dauer: 15 - 20 min, Umdrehungszahl: 150 U/min).
Zwischen jedem Wechsel der Diamantsuspensionen erfolgte ein kurzes Ultraschallbad in Isopropa-
nol, um Ru¨cksta¨nde aus offenen Poren zu entfernen. Im letzten Schritt ko¨nnen, durch Polieren mit
Masterprep auch kleinste Oberfla¨chenkratzer beseitigt werden. Die so pra¨parierten Proben werden
beispielsweise in Kapitel 5.3 durch MFM untersucht. Im Anschluss erfolgt die Untersuchung der
Kornstruktur im REM und durch Lichtmikroskopie. Um die Kornstruktur auflo¨sen zu ko¨nnen,
muss der Hexaferrit zuvor thermisch gea¨tzt werden [53]. Idealerweise erfolgt das thermische A¨tzen
100 ◦C unterhalb der Sintertemperatur fu¨r 1 - 10 min, wodurch die Korngrenze ohne Kornwachs-
tum freigelegt wird. Fu¨r die Untersuchung im REM ist im letzten Schritt eine Beschichtung der
Oberfla¨che, beispielsweise mit Kohlenstoff, notwendig um Aufladungseffekte zu unterbinden. So-
wohl im REM als auch im MFM ist eine Erdung des nicht leitenden Hexaferrits durch Leitsilber
unabdingbar.
3.3.2 Magnetische Charakterisierung
Die Probenpra¨paration von Pulvern und Bruchstu¨cken zur magnetischen Charakterisierung durch
SQUID-Magnetometrie ist verha¨ltnisma¨ßig aufwendig. Im folgenden Kapitel wird daher ausfu¨hrlich
auf die Pra¨paration und die Bestimmung des Ausrichtungsgrades eingegangen. Die Probenpra¨para-
tion erfolgt in einer Polycarbonatkapsel, die spa¨ter innerhalb eines Strohhalmes in das MPMS XL
der LOT-QuantumDesign GmbH eingeschleust wird, dargestellt im Anhang. Zuna¨chst wird Pulver
im Bereich von 1 bis 30 mg (Fehlerbereich von ± 0,003 mg) eingewogen. Um die Partikelrotation
im Feld zu unterdru¨cken, wird das Pulver mit ca. 35 g Paraffin in der Kapsel fixiert.
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Des Weiteren ist der Ausrichtungsgrad der anisotropen Pulver von besonderer Bedeutung. Die-
ser kann auf drei unterschiedliche Methoden durch SQUID-Magnetometrie bestimmt werden. Die
zuverla¨ssigste Methode stellt die Ausrichtung einer Pulversuspension bzw. eines Schlickers dar.
Zuna¨chst wird ein Tropfen der Pulversuspension in die Polycarbonatkapsel getropft und Paraffin
hinzugegeben. Die Polycarbonatkapsel wird in den Ofen (ca. 60 ◦C) gestellt, wodurch die Rest-
feuchte (Isopropanol) verdampft und das flu¨ssige Paraffin zuru¨ckbleibt. Anschließend wird die
Polycarbonatkapsel aus dem Ofen genommen und auf einen NdFeB-Magneten (Gu¨te N45) ge-
stellt, bis das flu¨ssige Paraffin erstarrt und somit das ausgerichtete Pulver fixiert ist, dargestellt
in Abbildung 3.8 a). Der Nachteil dieser Methode ist, dass die Masse des Pulvers (unbestimmte
Masse in der Pulversuspension) zur Berechnung der Magnetisierung unbestimmt bleibt. Jedoch
kann, wie zuvor beschrieben, zuna¨chst ein getrocknetes, isotropes Pulver vermessen werden und
anschließend auf die gemessene Sa¨ttigungsmagnetisierung zuru¨ckgerechnet werden. Der Vorteil der
externen Ausrichtung der Pulversuspension ist die geringe Agglomeration des Pulvers und damit
die Bestimmung eines exakten Ausrichtungsgrades. Als zweite Methode kann das Pulver zuna¨chst
Abb. 3.8: Methoden zur Bestimmung des Ausrichtungsgrades der Hexaferritpulver. a) Externe
Ausrichtung auf NdFeB-Magnete und b) Polycarbonatkapsel mit Hexaferritpulver nach
der Ausrichtung im SQUID.
getrocknet und anschließend, wie oben fu¨r die isotrope Pulvermessung beschrieben, in der Poly-
carbonatkapsel mit Paraffin vorbereitet werden. Sobald das Paraffin im Ofen verflu¨ssigt ist, wird
die Polycarbonatkapsel aus dem Ofen genommen und unter die Probe ein Magnet gestellt. Erneut
wird das ausgerichtete Pulver im erstarrten Paraffin fixiert. Vorteil dieser Methode ist die zuvor be-
stimmte Masse, mit deren Hilfe die Magnetisierung bei der anschließenden SQUID-Magnetometrie
bestimmt werden kann.
Die dritte Methode zur Bestimmung des Ausrichtungsgrades findet innerhalb des SQUID- Ma-
gnetometers statt. Zuna¨chst wird die Probe, wie oben beschrieben, pra¨pariert, eingebaut und
ein vertikales Feld von 7 T angelegt, danach wird das System auf 330 K erhitzt, wodurch sich
das Paraffin verflu¨ssigt. Aufgrund des starken, homogenen Magnetfeldes richtet sich das Pulver
entlang der magnetischen Feldlinien aus. Es kommt zur Bildung von ca. 7 - 10 mm langen Pul-
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vernadeln, dargestellt in Abbildung 3.8 b). Durch anschließendes Abku¨hlen auf Raumtemperatur
werden die Pulvernadeln fixiert. Der Nachteil dieser Ausrichtung besteht in der unbestimmten
Formanisotropie, die die Koerzitivfeldsta¨rke leicht beeintra¨chtigt. Unabha¨ngig davon ko¨nnen die
Remanenz und der Ausrichtungsgrad genauer bestimmt werden. Die genaue Funktionsweise des
SQUID-Magnetometers wird im Folgenden beschrieben.
4 Analysemethoden
Das Kapitel 4 Analysemethoden pra¨sentiert die unterschiedlichen Charakterisierungsmethoden zur
Bestimmung struktureller, chemischer und magnetischer Eigenschaften. Es wird ein U¨berblick u¨ber
die verwendeten Messgera¨te und Messprinzipien gegeben. Im Vordergrund stehen bei den Analy-
semethoden die Partikelgro¨ßen, Korngro¨ßen und Phasenbestimmung sowie die Untersuchung der
magnetischen Kennwerte und der Doma¨nenkonfigurationen in Hexaferriten. Detaillierte Beschrei-
bungen der jeweiligen Analysemethode finden sich in der weiterfu¨hrenden Literatur am Ende der
Unterkapitel. Die zugeho¨rige Probenpra¨paration mit etwaigen Problemen ist in Kapitel 3.3 skiz-
ziert. Standardma¨ßige Probenpra¨parationen werden in den entsprechenden Unterkapiteln erwa¨hnt.
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4.1 Strukturelle und chemische Charakterisierung
Im folgenden Abschnitt werden die Charakterisierungsmethoden, die verwendet werden, um die
Partikel- und Gefu¨geeigenschaften (BET, Kapitel 4.1.2 und REM, Kapitel 4.1.3), die Dichte (Kapi-
tel 4.1.1), und die Phasenzusammensetzung (XRD, Kapitel 4.1.4) der Proben zu bestimmen, kurz
erla¨utert. Besonders wird dabei auf die Messtechnik eingegangen, auftretende Schwierigkeiten und
Besonderheiten werden dabei ausfu¨hrlicher betrachtet.
4.1.1 Dichtebestimmung
Fu¨r Pulverproben wird die Dichte ρ durch ein Heliumpyknometer AccuPyc 1330 der Micromeritics
GmbH bestimmt. Zuvor wird das Pulver auf 160 ◦C erhitzt, um an der Oberfla¨che adsorbiertes
Wasser zu verdampfen. Anschließend wird mithilfe des vollautomatischen Gasverdra¨ngungspykno-
meters die Dichte ρ der Pulver und das Volumen aus der Drucka¨nderung des Gases beim Expan-
dieren vom Probenraum in den Expansionsraum bestimmt. Durch einen Spu¨lvorgang werden der
Probenraum und das Pulver gereinigt, dabei werden Luft, Wasserdampf und andere Kontamina-
tionen aus dem Probenraum entfernt.
Die geometrische Dichte fu¨r gesinterte Proben wird u¨ber die Bestimmung der Masse und des
Probenvolumens durchgefu¨hrt. Fu¨r asymmetrische Probengeometrien wird zuna¨chst die Ho¨he be-
stimmt, anschließend die Deckfla¨che fotografiert und durch die Analysesoftware (ImageJ) ausge-
wertet.
Eine weitere Methode zur Bestimmung der Dichte ist die Verwendung des Archimedischen Prin-
zips. Das Archimedische Prinzip besagt, dass die Auftriebskraft FAuftrieb (kurz Auftrieb) eines
Ko¨rpers gleich der Gewichtskraft FFl der vom Ko¨rper verdra¨ngten Flu¨ssigkeit ist, kurz
FAuftrieb = FFl = VFl · ρFl · g (4.1)
Die Proben werden zuna¨chst entmagnetisiert und gewogen (Gewicht der Probe in Luft A), an-
schließend in einem Exsikkator evakuiert (ca. 4 h) und im Folgenden mit aufgekochten, destillier-
ten Wasser infiltriert. Nach ca. 20 h werden die Proben, deren offene Porosita¨t nun mit Wasser
infiltriert ist, im destillierten Wasser innerhalb eines Korbes gewogen (Gewicht der Probe in Hilfs-
flu¨ssigkeit B). Zur Bestimmung der offenen Porosita¨t wird im letzten Schritt das Gewicht C der
mit destilliertem Wasser infiltrierten Probe außerhalb der Flu¨ssigkeit bestimmt. Fu¨r die Dichte ρ
folgt aus Gleichung (4.1)
ρ =
A
A−B (ρFl − ρL) + ρL (4.2)
mit der Luftdichte ρL = 0,0012 g/cm
3. Der Vorteil besteht darin, dass auch Bruchstu¨cke und stark
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asymmetrische Proben leicht vermessen werden ko¨nnen. Verwendet werden dabei ein Dichtebe-
stimmungskit und eine Waage von Mettler Toledo. Der genaue Messaufbau und eine ausgiebige
Beschreibung der Grundlagen zur Dichtebestimmung finden sich in [84].
4.1.2 BET-Methode
Die BET-Messung (Namensgeber: S. Brunauer, P. H. Emmett, E. Teller) dient vorzugsweise als
Analyseverfahren zur Bestimmung der spezifischen Oberfla¨che Sm von Pulverproben oder poro¨ser
Festko¨rper. Aufgrund der verwendeten Adsorptionsmessung muss zuna¨chst Wasser an der Pro-
benoberfla¨che verdampft werden. Zum Ausheizen der Pulver unter N2 wird der FlowerPrep 060
von Micromeritics verwendet. Die anschließende Gasadsorptionsmessung findet im Gemini von der
Micromeritics GmbH statt. U¨ber die adsorbierte Stoffmenge und den Gasdruck erfolgt die Bestim-
mung der Multischichtadsorptionsisotherme (BET-Isotherme), aus der die spezifische Oberfla¨che
Sm berechnet werden kann. Unter der Annahme, dass die Partikel gleich große Kugeln darstellen,
la¨sst sich die Partikelgro¨ße u¨ber den Sauterdurchmesser x¯1,2 abscha¨tzen:
x¯1,2 =
6
ρ · Sm (4.3)
Zur Berechnung des Sauterdurchmessers wird zuvor die Pulverdichte ρ durch Heliumpyknometrie
(Kapitel 4.1.1) bestimmt. Es ist zu beachten, dass eine hohe Genauigkeit des Sauterdurchmessers
nur fu¨r kugelfo¨rmige Partikel zu erreichen ist. Abweichende Partikelformen verfa¨lschen die Ergeb-
nisse, weshalb zur genaueren Analyse der Partikelgro¨ßen auf die REM-Aufnahmen zuru¨ckgegriffen
wird. Weiterfu¨hrende Beschreibungen sind in [85] gegeben.
4.1.3 Rasterelektronenmikroskopie
Die Untersuchung von Partikelmorphologien und Gefu¨geeigenschaften gesinterter Proben erfolgt
mithilfe zweier Rasterelektronenmikroskope REM (engl. scanning electron microscope, SEM). Die
hochauflo¨senden REM-Abbildungen sind mit einem XL-30 (FEI/Philips) aufgenommen worden.
Das System verfu¨gt u¨ber eine Feldemissionskathode, mit der Aufnahmen bis zu 2 nm Auflo¨sung
ermo¨glicht werden. Fu¨r REM-Abbildungen mit geringerer Auflo¨sung und energiedispersiver Ro¨nt-
genspektroskopie wird ein JEOL JSM 6610LV verwendet.
Dabei findet u¨ber eine Wolframkathode und einen Wehneltzylinder die Elektronenerzeugung statt.
Fu¨r beide Systeme wird durch einen Elektronenstrahl (Prima¨relektronen) die Probenoberfla¨che ge-
rastert. Die vertikale Ausdehnung der Elektronendiffusionswolke betra¨gt, in Abha¨ngigkeit von der
Beschleunigungsspannung und dem zu untersuchenden Material (Kristallstruktur, Ordnungszahl
der Elemente), bis zu ca. 1,5 µm. Dabei treten in Abha¨ngigkeit von der Eindringtiefe unterschiedli-
che Wechselwirkungen zwischen Elektronen und der Probe auf. Mithilfe entsprechender Detektoren
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ko¨nnen die verschiedenen Sekunda¨rprozesse erfasst werden. In der vorliegenden Arbeit wurden die
folgenden Signalarten verwendet:
• Sekunda¨relektronenkontrast:
Sekunda¨relektronen (engl. secondary electrons) entstehen durch unelastische Streuprozess
der Prima¨relektronen mit Elektronen von Atomen aus ca. 1 - 10 nm Tiefe der zu untersuchen-
den Probe. Der oberfla¨chensensitive Sekunda¨relektronenkontrast bildet somit die Probento-
pographie ab. Die Sekunda¨relektronen weisen Energien von einigen Elektronenvolt auf und
werden in den verwendeten Rasterelektronenmikroskopen mit Szintillator-Photomultiplier-
Detektoren erfasst.
• Ru¨ckstreuelektronenkontrast:
Durch die Detektion ru¨ckgestreuter Prima¨relektronen (engl. backscattered electrons, BSE)
ist vorzugsweise ein Materialkontrast zu beobachten. Dabei kommt es zu einer sta¨rkeren
Ru¨ckstreuung an schweren Elementen mit hoher Ordnungszahl (heller Kontrast). Die ru¨ck-
gestreuten Elektronen weisen Energien von einigen keV auf, die Austrittstiefe liegt dabei, in
Abha¨ngigkeit von der Beschleunigungsspannung, in der Gro¨ßenordnung von 100 nm.
• Energiedispersive Ro¨ntgenspektroskopie:
Die energiedispersive Ro¨ntgenspektroskopie (engl. energy dispersive X-ray spectroscopy, EDX)
erfolgt mithilfe des JEOL JSM 6610LV (Detektor JED 2300). Mit EDX kann auf die Ele-
mentzusammensetzung einzelner Partikel und Ko¨rner geschlossen werden. Die detektierten
Ro¨ntgenquanten entstehen beispielsweise aufgrund des Herausstoßens kernnaher Elektronen
der Atome durch die Prima¨relektronen. Die entstandene Lu¨cke wird durch den U¨bergang
eines Elektrons aus ho¨heren Orbitalen in den Grundzustand geschlossen. Die dabei auftre-
tende Energiedifferenz wird durch das Freiwerden eines charakteristischen Ro¨ntgenquants
ausgeglichen. Die Austrittstiefe der Ro¨ntgenquanten und die laterale Auflo¨sung betragen
dabei, in Abha¨ngigkeit von der Beschleunigungsspannung, ca. 1 µm (20 keV).
Weitere Signalarten der Rasterelektronenmikroskopie sind unter anderem die oberfla¨chennahen
Auger-Elektronen und die in tieferen Schichten entstehende Bremsstrahlung und Ro¨ntgenfluores-
zenz, welche in der vorliegenden Arbeit nicht genutzt worden sind. Ausfu¨hrlich werden die Signal-
arten in [86,87] erkla¨rt.
4.1.4 Ro¨ntgendiffraktometrie
Die Phasenbestimmung der hergestellten Pulver und heißkompaktierten Magnete erfolgt mithilfe
der Ro¨ntgendiffraktometrie (engl. X-ray diffraction, XRD). Ebenfalls konnte aus den gemessenen
Ro¨ntgendiffraktogrammen durch die Rietveld-Methode die Kristallitgro¨ße und Gitterparameter be-
stimmt werden. Allgemein kann durch die Ro¨ntgendiffraktometrie eine Strukturanalyse, aufgrund
der Beugung des monochromatischen Ro¨ntgenstrahls an einzelnen Netzebenen dhkl, durchgefu¨hrt
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werden. Fu¨r die Wellenla¨nge λ der verwendeten Ro¨ntgenstrahlung, kann bei bekanntem Einfall-
winkel Θ mithilfe der Bragg-Gleichung
n · λ = 2 · dhkl · sinΘ (4.4)
der Netzebenenabstand dhkl bestimmt werden. Mithilfe anschließender Indizierung der Millerschen
Indizes h, k und l kann auf die Kristallstruktur geschlossen werden. Die Indizierung und Phasen-
bestimmung erfolgt dabei u¨ber den Abgleich mit Referenzmessungen und theoretischen Kristall-
bzw. Phasenberechnungen.
Die Pulver wurden an der Ernst-Abbe-Hochschule Jena und einzelne gesinterte Magnete bei der
Siemens AG mithilfe eines D8 ADVANCE (Bruker AXS) charakterisiert. Die Ro¨ntgenuntersuchung
erfolgt mit Cu-Kα-Strahlung und einer Wellenla¨nge von 0,15405929 nm. Die Messungen bei der Sie-
mens AG fanden in der Bragg-Brentano-Geometrie statt, sekunda¨rseitig wurde zur Unterdru¨ckung
der Fe-Fluoreszenzstrahlung ein Si(Li) Monochromator verwendet. Die Ro¨ntgendiffraktometrie ist
unter anderem detaillierter in [88] beschrieben.
4.1.5 Dilatometrie
Zur Bestimmung der Schwindungskurven fu¨r freigesinterte Magnetwerkstoffe wird ein Schubstan-
gendilatometer Dil 402c der NETZSCH GmbH eingesetzt. Die verwendeten Gru¨nlinge werden, wie
oben beschrieben, durch eine Feldpresse ausgerichtet vorgepresst. Die Schwindung wird entlang der
z-Richtung des Gru¨nlings bestimmt. Da sowohl Schubstange als auch Probe einer Temperatur von
bis zu 1300 ◦C ausgesetzt ist, erfolgt eine indirekte Bestimmung der prozentualen Schwindung des
Magnetwerkstoffs in z-Richtung. Die Messungen erfolgen unter Atmospha¨renbedingung mit einer
Aufheizrate von 600 K/h. Die Dilatometrie ist in der weiterfu¨hrenden Literatur [89,90] erla¨utert.
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4.2 Magnetische Charakterisierung
Im Folgenden werden die Analysemethoden zur magnetischen Charakterisierung vorgestellt. Fu¨r
Pulver und kleinere Probenbruchstu¨cke erfolgt die magnetische Charakterisierung durch SQUID-
Magnetometrie, fu¨r gro¨ßere Probengeometrien werden die magnetischen Eigenschaften mithilfe ei-
nes Hystographen ermittelt. Die Untersuchung der magnetischen Doma¨nenkonfigurationen erfolgt
unter Verwendung eines Magnetkraftmikroskops (MFM). Die genaue Funktionsweise der Mess-
gera¨te sowie auftretende Schwierigkeiten und Besonderheiten werden im Folgenden ausfu¨hrlicher
betrachtet.
4.2.1 SQUID-Magnetometrie
Mithilfe der SQUID-Magnetometrie werden die magnetischen Eigenschaften und der mo¨gliche Aus-
richtungsgrad der hergestellten Pulver nach den verschiedenen Prozessschritten untersucht. Eben-
falls ko¨nnen kleine Bruchstu¨cke der in Kapitel 5.2 hergestellten Ferritmagnete bezu¨glich der ma-
gnetischen Eigenschaften analysiert werden. Das verwendete MPMS XL der LOT-QuantumDesign
GmbH wird im Anhang unter Abbildung 7.3 gezeigt. Die ausfu¨hrliche Probenpra¨paration ist in
Kapitel 3.3 gegeben. Nach der Pra¨paration wird im ersten Schritt der Strohhalm mit der Probe
u¨ber einen Transferstab zwischen den supraleitenden Pick-up-Spulen des SQUID-Magnetometers
installiert, dargestellt in Abbildung 4.1 a). Bei der Messung wird die Probe durch das supraleiten-
Abb. 4.1: a) Schematischer Aufbau der Pick-up-Spulen mit Probe und Transferstab, nach [91].
b) Darstellung des Messprinzips durch einen Josephson-Kontakt [92].
de Spulensystem bewegt. Sehr geringe Magnetfelda¨nderungen erzeugen hierbei Abschirmstro¨me,
die wiederum mit dem eigentlichen SQUID-Sensor gekoppelt werden. Der SQUID-Sensor besteht
aus einem supraleitenden Ring, in dem die sogenannte Flussquantisierung stattfindet. Zusa¨tzlich
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ist der supraleitende Ring an zwei Stellen durch Tunnelkontakte (Josephson-Kontakt) unterbro-
chen. Das Anlegen eines Gleichstroms ermo¨glicht es, die abfallende Spannung zu messen. Kleinste
Vera¨nderungen des magnetischen Flusses fu¨hren infolgedessen zur Vera¨nderung der gemessenen
Fluss-Spannungs-Kennlinie. Eine Periode der gemessenen sinusfo¨rmigen Spannung entspricht da-
bei genau einem Flussquant [91]. Die prinzipielle Messung der Magnetflussa¨nderung durch den
Josephson-Kontakt wird in Abbildung 4.1 b) gezeigt. Die Bestimmung der Sa¨ttigungsmagneti-
sierung aus den Hysteresemessungen erfolgte beim maximalen Magnetfeld von 5570 kA/m (bei
300 K). Weiterfu¨hrende Informationen zum verwendeten System und zur Messtechnik finden sich
in [91].
4.2.2 Hystograph-Messung
Die magnetischen Eigenschaften der freigesinterten und heißkompaktierten Hexaferritmagnete wer-
den mithilfe des Hystographs HG 200 von der Brockhaus Messtechnik GmbH bestimmt. Dabei
wird u¨ber zwei Eisenpolschuhe der Magnet im geschlossenen magnetischen Kreis vermessen. Die
Hystograph-Messung erfolgt bei konstanter Flussa¨nderung dΦ/dt und vermeidet dabei Phasenver-
schiebungen zwischen Feldsta¨rke- und Polarisationsmessung. Die Hysteresekurve wird im a¨ußeren
Feld von -1500 bis 1500 kA/m bestimmt. Mit einer J-kompensierten Umspule wird aus den indu-
zierten Spannungen der magnetische Fluss und die magnetische Flussdichte der hartmagnetischen
Proben bestimmt, dargestellt in Abbildung 4.2. Die Messtechnik zeigte im oberen Feldbereich ein
Abb. 4.2: a) Hystograph HG 200 mit Messequipment von Brockhaus Messtechnik. b) Schemati-
sche Darstellung der Funktionsweise eines Hystographen.
Abknicken der Hystereseschleife, bedingt durch die Sa¨ttigung der Polschuhe, weshalb in der weite-
ren Auswertung und Diskussion die durch Hystograph-Messung bestimmten Polarisationen vor dem
Abknicken bei 1,26 T angegeben und verglichen werden. Zur Verifizierung der Sa¨ttigungspolarisa-
tionen werden zusa¨tzlich Bruchstu¨cke im SQUID-Magnetometer vermessen. Dabei zeigen sich vor
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allem fu¨r hochkoerzitive Al-reiche Hexaferrite mit geringer Sa¨ttigungspolarisation deutliche Diffe-
renzen zwischen Hystograph- und SQUID-Magnetometrie-Messungen, siehe Anhang. Ausfu¨hrliche
technische Daten sowie weitere Informationen zum Hystograph HG 200 sind auf der Brockhaus
Internetseite [93] gegeben.
4.2.3 Magnetkraftmikroskopie
Zuna¨chst wird die Probenoberfla¨che mithilfe eines Rasterkraftmikroskops (engl. scanning force
microscope, SFM) abgefahren, wobei kurzreichweitige Wechselwirkungen wie Van-de-Waals- oder
Coulomb-Wechselwirkungen detektiert werden. Durch magnetische Kraftmikroskopie (engl. magne-
tic force microscope, MFM) kann anschließend die Wechselwirkung zwischen magnetischer Spitze
und Magnetisierungsverteilung an der Probenoberfla¨che untersucht werden. Dafu¨r wird der ge-
messene Topographiescan in einer konstanten Ho¨he von 30 - 200 nm an derselben Stelle erneut
nachgefahren. Der MFM-Cantilever, an dessen Ende die magnetische Spitze (Koerzitivfeldsta¨rke
ca. 0,5 T) lokalisiert ist, wird dabei mit der Eigenfrequenz fo zu harmonischen Schwingungen
angeregt. U¨ber eine Glasfaser wird die Schwingungen durch Laserreflexion und Photodetektor de-
tektiert. Durch Wechselwirkungen der Spitze mit dem magnetischen Streufeld der Probe kann eine
Frequenza¨nderung ∆f oder Phasenverschiebung der Schwingung beobachtet werden. Die Frequen-
za¨nderung ist proportional zur z-Komponente des Kraftgradienten dFzdz zwischen Probenstreufeld
und Spitze
∆f ≈ − f0
2k
dFz
dz
(4.5)
Wobei k die Federkonstante ist. Die gemessene Frequenz- oder Phasenverschiebung des zweiten
Scans basiert somit nur auf langreichweitigen magnetischen Wechselwirkungen zwischen Spitze
und Probe. Die MFM-Messungen erfolgten an der TU Darmstadt mit einem MFM-System der
Attocube Systems AG, schematisch pra¨sentiert in Abbildung 4.3. Das System kann zusa¨tzlich
innerhalb eines PPMS (QD) betrieben werden, was feld- und temperaturabha¨ngige Messungen
ermo¨glicht. Fu¨r die untersuchten Proben erfolgen die Feldmessungen im Bereich von -5 bis +5 T
bei 300 K.
Vergleichbare Messungen zur Untersuchung der Magnetisierungsverteilung in Ko¨rnern > 500 nm
ko¨nnen durch Kerr-Mikroskopie durchgefu¨hrt werden. Beim sogenannten magneto-optischen Kerr-
Effekt wechselwirkt linear polarisiertes Licht mit der Magnetisierung der Probe, wodurch die Pola-
risationsrichtung gedreht wird. In Abha¨ngigkeit von der Strahlengeometrie unterscheidet man drei
verschiedene Kerr-Effekte, den polaren (Licht fa¨llt senkrecht auf die Probe, Magnetisierung der
Probe liegt senkrecht zur Oberfla¨che), den longitudinalen (Licht fa¨llt in einem Winkel von 20◦
bis 60◦ auf die Probe, Magnetisierung der Probe parallel zur Einfallsebene) und den transversa-
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Abb. 4.3: Schema des Attocube-MFM-Kopfes mit Messprinzip nach [94].
len Kerr-Effekt (Licht fa¨llt in einem Winkel von 20◦ bis 60◦ auf die Probe, Magnetisierung der
Probe senkrecht zur Einfallsebene). Die zu beobachtende Kerr-Amplitude ist dabei unter anderem
abha¨ngig von der Sa¨ttigungsmagnetisierung der Probe. Fu¨r die vorliegenden Hexaferrite ergibt sich
aufgrund der verringerten Magnetisierung ein sehr geringer Kerr-Kontrast vor allem fu¨r gro¨ßere
Kornstrukturen. Der Nachweis durch Kerr-Mikroskopie von Multidoma¨nenzusta¨nden in gro¨ßeren
Kornstrukturen, wie sie durch MFM in Kapitel 5.3 beobachtet werden, konnte daher nicht erbracht
werden. Im Anhang 7 wird gezeigt, dass zumindest ein leichter Kerr-Kontrast fu¨r feinkristalline
Bereich beobachtet werden kann.
Im Vergleich zur Kerr-Mikroskopie ist die MFM-Messungen auf z-Streufelder begrenzt und eine
Messung deutlich zeitintensiver. Der ausschlaggebende Vorteil der MFM-Mikroskopie liegt in der
erho¨hten Auflo¨sung, die vor allem fu¨r feinkristalline Gefu¨ge beno¨tigt wird. Zusa¨tzlich ko¨nnen im
verwendeten System axiale Magnetfelder von bis zu 7 T angelegt werden. Weiterfu¨hrende Beschrei-
bungen der MFM- und Kerr-Mikroskopie finden sich beispielsweise in den Lehrbu¨chern [28,95].
5 Auswertung und Diskussion
Im folgenden Kapitel werden zuna¨chst die Ergebnisse der Ferritpulverherstellung und Pulveropti-
mierung durch Ausheilung (Kapitel 5.1.1 - 5.1.3) pra¨sentiert. Die gezeigten Ro¨ntgenpulverdiffrak-
togramme sowie die Bestimmung der jeweiligen Phasenanteile aus den Ro¨ntgendiffraktogrammen
erfolgte in Kooperation mit dem Verbundprojektpartner EAH Jena (Timmy Reimann). Die Auf-
nahme der EDX-, BSE- und REM-Pulverabbildungen erfolgte mit technischer Unterstu¨tzung der
Siemens Analytik Abteilung durch Dr. Iris Hahn, Dr. Thomas Berthold, Reiner Kerner und Theo-
dora Ohnemus. Ausfu¨hrlich erfolgt im Unterkapitel 5.1.2 die Untersuchung von Mahlprozessen
und deren Auswirkung auf die Pulvereigenschaften. Die Pulvereigenschaften werden ausfu¨hrli-
cher mit den von Taguchi et al. [39] gezeigten Ergebnissen zur Herstellung SE-freier Hochleis-
tungsferritmagnete verglichen. Die in [39] beschriebene SE- und Co-freie Pulversynthese sowie
die anschließende Magnetherstellung ermo¨glicht erstmals die Produktion von SE-freien Hexaferrit-
magneten, deren magnetischen Kennwerte vergleichbar mit LaCo-substituierten Hexaferriten sind
(TDK-Produktserie FB9).
Durch Betrachtung der Neukurven (Kapitel 5.1.4) wird auf den Einfluss des neu erarbeiteten Pul-
verherstellungsprozesses auf die Partikelgro¨ßen und magnetischen Eigenschaften eingegangen. In
Abschnitt 5.1.5 werden die magnetischen Pulvereigenschaften verschiedenster Kompositansa¨tze
erla¨utert. Im Rahmen des Fo¨rderprojekts KomMa fand eine intensive Zusammenarbeit bei der
Untersuchung von FeCoB-Ferrit-Kompositen mit der TU Darmstadt (Dr. Imants Dirba) statt.
Die vorgestellten Pulver dienen als Ausgangsmaterialien fu¨r die in Abschnitt 5.2 dargestellten Kom-
paktierungsexperimente. Zuna¨chst wird der Einfluss von Sintertemperatur und Sinteradditiven auf
die magnetischen Kennwerte des Hexaferrits beim Freisintern diskutiert. Die Untersuchungen er-
folgten sowohl an hochenergetisch gemahlenem als auch fu¨r das neu entwickelte ausgeheilte Pulver.
Die Ergebnisse des Heißpressens (Kapitel 5.2.2) fu¨r die nanoskaligen Ferrite und Ferritkomposite
werden anschließend dargestellt und bezu¨glich der magnetischen und mechanischen Eigenschaften
miteinander verglichen. Die Abbildung der Magnetsegmente mittels EDX-, BSE- und REM erfolg-
te durch die technische Unterstu¨tzung von Dr. Thomas Berthold sowie fu¨r XRD-Untersuchungen
durch Dr. Manfred Schuster (Siemens Analytik Abteilung).
Zuletzt erfolgt in Kapitel 5.3 die Untersuchung des Koerzitivfeldmechanismus von Hexaferrit mit-
hilfe magnetischer Kraftmikroskopie (MFM). Dabei wird in situ die magnetische Doma¨nenent-
wicklung im a¨ußeren Magnetfeld von -5 bis +5 T untersucht und mit der Korngro¨ße korreliert. Die
MFM-Messungen erfolgten in den Laboreinrichtungen des Verbundprojektpartners TU Darmstadt
in enger Kooperation mit Tim Helbig.
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5.1 Untersuchung und Optimierung von Hexaferritpulver
5.1.1 Aktivierung und Kalzinierung
Eine Voraussetzung fu¨r die homogene Phasenbildung von Hexaferrit stellt die homogene Durchmi-
schung der Ausgangsmaterialien dar. Des Weiteren werden fu¨r die Synthese feinko¨rniger Hexafer-
ritpulver mittels Top-down-Synthese bereits vor der Kalzinierung mo¨glichst nanoskalige und homo-
gen durchmischte Ausgangsmaterialien beno¨tigt [39]. Zur Herstellung nanoskaligen Sr-Hexaferrits
werden deshalb die Ausgangsmaterialien Fe2O3, SrCO3 und Al2O3 zuna¨chst mechanochemisch ak-
tiviert (Legierungsprozess). Der sechsstu¨ndige Legierungsprozess ermo¨glicht eine homogene Durch-
mischung der Ausgangsmaterialien. Gleichzeitig werden die Ausgangsmaterialien auf eine durch-
schnittliche Partikelgro¨ße von ca. 200 nm klein gemahlen, dargestellt in Abbildung 5.1 a).
Abb. 5.1: a) REM-Aufnahmen von aktiviertem SrFe12O19-Pulver. Morphologie des Pulvers
SrFe12O19 nach Kalzinierung bei b) 1000
◦C, c) 1100 ◦C, d) 1150 ◦C und nach 1100 ◦C
Kalzinierung von e) SrFe10Al2O19 und f) SrFe8Al4O19. Der gezeigte Maßstab gilt fu¨r
alle Aufnahmen.
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Vereinzelte Partikel sind in der Gro¨ßenordnung von 1 µm, weisen aber bei hochauflo¨senden Parti-
keluntersuchungen Agglomerate von Subpartikeln im Gro¨ßenbereich von 30 bis 200 nm auf. In [39]
erfolgte die Zugabe von SrCO3 u¨ber eine Zwischenreaktion der Ausgangsmaterialien SrCl2 und
Na2CO3. Das gebildete NaCl wird anschließend ausgewaschen, u¨brig bleiben 20 nm große SrCO3-
Partikel. Diese Gro¨ßenordnung kann nur vereinzelt fu¨r die gemahlenen Partikel in der vorliegenden
Arbeit durch die sechsstu¨ndige mechanochemische Aktivierung erzielt werden.
Die anschließende Kalzinierung erfolgt im Temperaturbereich von 900 bis 1300 ◦C, wodurch Pulver
mit unterschiedlichster Partikelgro¨ßenverteilung, Phasenreinheit und magnetischen Eigenschaften
synthetisiert werden ko¨nnen. Exemplarisch sind in Abbildung 5.1 b) bis d) die REM-Aufnahmen
von reinem SrFe12O19 nach Kalzinierung bei unterschiedlichen Temperaturen dargestellt. Kalzi-
nierungstemperaturen von bis zu 1000 ◦C ermo¨glichen die Synthese von Partikeln im Bereich von
100 bis 700 nm (durchschnittliche Partikelgro¨ße: 190 nm, entspricht dem Modus der Partikelgro¨-
ßenverteilung aus REM-Analysen, Definition siehe Anhang 7.6) und fu¨hren zu einer leichten Sin-
terhalsbildung und sehr großen Agglomeraten. Bereits fu¨r Kalzinierungstemperaturen von 1100 ◦C
ergibt sich ein sta¨rkeres Partikelwachstum, das in Partikelgro¨ßenverteilungen von 100 bis 1100 nm
(Abbildung 5.1 c)) resultiert.
Nach Kalzinierung bei 1150 ◦C weist das Pulver eine Partikelgro¨ßenverteilung von 300 bis 2000 nm
auf. Mit einer durchschnittlichen Partikelgro¨ße von 1100 nm sind die Ko¨rner gro¨ßer als die kriti-
sche Eindoma¨nenteilchengro¨ße von SrFe12O19 (SrM). Zusa¨tzlich sind die Partikel sehr flach. Wie in
Kapitel 2.1.2 beschrieben, resultiert eine erho¨hte laterale Ausdehnung entlang der Basalebene in ei-
nem erho¨hten Seitenverha¨ltnis W/t und in einer reduzierten Koerzitivfeldsta¨rke. Durchschnittliche
Partikelgro¨ßen von 300 nm, wie in [39] nach 1200 ◦C Kalzinierung gezeigt, ko¨nnen fu¨r Kalzinierung-
stemperaturen > 1000 ◦C durch das verwendete Verfahren und die gewa¨hlten Prozessparameter
nicht erreicht werden.
Die zu beobachtenden Partikelgro¨ßen sind stark abha¨ngig vom Al-Gehalt der Proben. Es zeigt sich,
dass mittels Al-Substitution das Kornwachstum gehemmt werden kann. Die Kalzinierungstempe-
raturen zur Bildung von Al-substituiertem SrFe12−xAlxO19 (AlxSrM) liegen dabei, in Abha¨ngig-
keit vom Al-Gehalt, deutlich oberhalb von reinem SrFe12O19. Fu¨r Kalzinierungstemperaturen von
1100 ◦C zeigen die Al-substituierten Pulver, dargestellt in Abbildung 5.1 e) und f), deutlich homo-
genere und kleinere Partikel im Vergleich zu SrFe12O19 (Abbildung 5.1 c)) auf. Vereinzelt kommt
es ebenfalls zur Sinterhalsbildung, allerdings setzt versta¨rktes Kornwachstum erst oberhalb von
1100 ◦C ein.
Die folgenden Messungen der Ro¨ntgendiffraktogramme und Auswertungen der Phasenanteile er-
folgten beim Projektpartner EAH Jena durch Timmy Reimann. Die gemessenen Ro¨ntgendiffrak-
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togramme fu¨r unterschiedliche Al- substituierte Pulver nach Kalzinierung bei 1100 ◦C werden in
Abbildung 5.2 gezeigt. Fu¨r SrFe12O19 und mit geringem Al-Gehalt substituierte SrFe11,8Al0,2O19-
Abb. 5.2: Ro¨ntgendiffraktogramme von SrFe12−xAlxO19-Pulver nach 1100 ◦C Kalzinierung. Die
Messungen der Ro¨ntgendiffraktogramme erfolgten beim Projektpartner EAH Jena.
Pulver (Al0,2SrM) kann nach der Kalzinierung ein Anteil von > 95 % Hexaferritphase nachgewie-
sen werden. Die in Abbildung 5.2 zusa¨tzlich auftretenden Reflexe bei 32,82◦ und 46,13◦ ko¨nnen
Sr4Fe6O13 zugeordnet werden. Dies entspricht den erwarteten Phasen fu¨r Kalzinierungstempera-
turen < 1200 ◦C, wie dem Phasendiagramm in Kapitel 2.2.1, Abbildung 2.7, zu entnehmen ist.
Mit ho¨herem Al-Gehalt sinkt nach der Kalzinierung bei 1100 ◦C der Phasenanteil von Hexa-
ferrit, und es kommt zur versta¨rkten Ausbildung von Zweitphasen. Die Syntheseansa¨tze mit er-
ho¨htem Al-Gehalt - die Pulver SrFe11Al1O19 (Al1SrM), SrFe10Al2O19 (Al2SrM) und SrFe8Al4O19
(Al4SrM) - enthalten nach der Kalzinierung SrAl2O4 als Zweitphase. Des Weiteren sind in den
Pulvern SrFe10Al2O19 und SrFe8Al4O19 nach der Kalzinierung geringe Phasenanteile des Aus-
gangsmaterials Fe2O3 nachzuweisen. Daraus la¨sst sich schließen, dass zur Herstellung einphasiger,
Al-substituierter Hexaferrite, nach mechanochemischer Aktivierung, eine erho¨hte Kalzinierung-
stemperatur im Vergleich zu Al-freien Hexaferrit notwendig ist. Des Weiteren kann nach [96] durch
eine la¨ngere Kalzinierungsdauer von 12 h die reine Al-substituierte Hexaferritphase synthetisiert
werden. Aufgrund von versta¨rktem Partikelwachstum wird auf la¨ngere Haltezeiten verzichtet.
Die beobachteten Einflu¨sse des Al-Gehalts und der unterschiedlichen Kalzinierungstemperaturen
auf Partikelgro¨ße und Phasenbildung haben direkte Auswirkungen auf die magnetischen Eigen-
schaften der synthetisierten Pulver. In Abbildung 5.3 werden die Koerzitivfeldsta¨rken Hc a) und
Sa¨ttigungsmagnetisierungen Ms b) der vorgestellten Pulver gezeigt; dabei variiert die Kalzinierung-
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stemperatur zwischen 900 und 1300 ◦C. Um die Werte spa¨ter besser mit den gepressten Proben
(Messung der Polarisation J mithilfe des Hystographen erfolgt in T) vergleichen zu ko¨nnen, werden
im weiteren Verlauf die Koerzitivfeldsta¨rken µ0Hc und die Polarisation J jeweils in T bzw. mT
diskutiert. Fu¨r Pulver mit geringem Al-Gehalt (x ≤ 1) kann eine maximale Koerzitivfeldsta¨rke
Abb. 5.3: a) Koerzitivfeldsta¨rke und b) Sa¨ttigungspolarisation (gemessen bei 5570 kA/m bzw.
7 T) von SrFe12−xAlxO19-Pulver in Abha¨ngigkeit von der Kalzinierungstemperatur.
von ca. 630 mT nach Kalzinierungen im Temperaturbereich von 1000 bis 1100 ◦C erreicht werden.
Ho¨here Kalzinierungstemperaturen fu¨hren zu versta¨rktem Partikelwachstum oberhalb der kriti-
schen Eindoma¨nenteilchengro¨ße und somit zur Ausbildung von Multidoma¨nenbereichen, die einen
Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke zur Folge haben. Gleichzeitig konnte beobachtet werden, dass
nach der 1150 ◦C Kalzinierung die Partikel deutlich pla¨ttchenfo¨rmiger sind, siehe Abbildung 5.1.
Nach Gleichung 2.8 resultiert dies ebenfalls in einem Koerzitivfeldsta¨rkenru¨ckgang.
In Abbildung 5.3 a) ist zu beobachten, dass die versta¨rkte Substitution (x > 1) von Fe3+ durch Al3+
fu¨r Kalzinierungstemperaturen > 1100 ◦C zu einem weiteren Anstieg der Koerzitivfeldsta¨rke bis
zu 1,22 T fu¨hrt. Die erho¨hte Koerzitivfeldsta¨rke ist in der partikelwachstumshemmenden Wirkung
von Al und in der starken Abnahme der Polarisation (nach Gleichung 2.8) begru¨ndet. Zusa¨tzlich
zeigt sich die vollsta¨ndige Phasenbildung Al-substituierter Pulver bei erho¨hter Kalzinierungstem-
peratur. Fu¨r Kalzinierungstemperaturen von 1300 ◦C sinkt erneut die Koerzitivfeldsta¨rke, bedingt
durch versta¨rktes Partikelwachstum.
Die Sa¨ttigungspolarisation Js zeigt die aus der Literatur [51] bekannte Abha¨ngigkeit vom Al-
Gehalt. Geringe Al-Substitutionen (x ≤ 1) fu¨hren zu einem leichten Ru¨ckgang der Sa¨ttigungspola-
risation und zu einem nahezu konstanten Verlauf u¨ber den betrachteten Temperaturbereich von 900
bis 1300 ◦C. Es ist zu erkennen, dass die Sa¨ttigungspolarisationen der erho¨hten Al-Substitutionen
(x > 1) deutlich reduziert sind und fu¨r ho¨here Kalzinierungstemperaturen ein weiterer Ru¨ckgang
einsetzt. Dieser Effekt ist bedingt durch die vollsta¨ndige Phasenbildung Al-substituierter Hexafer-
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rite bei ho¨heren Kalzinierungstemperaturen. Wie in der Literatur [38, 52] beschrieben, setzt die
versta¨rkte Substitution von Fe3+ auf den Wyckoff-Positionen 12k und 2a (jeweils mit Spin-up)
durch Al3+ ein, wodurch das magnetische Moment und die Sa¨ttigungspolarisation sinken (siehe
Gorter-Modell, Kapitel 2.2.2).
Im Vergleich zur industriell verwendeten Feststoffreaktion der Ausgangsoxide kann durch die vorge-
stellte hochenergetische Aktivierung und Kalzinierung bei geringeren Temperaturen (1100 ◦C) ein
feinkristallines Ausgangspulver mit gleichzeitig hoher Koerzitivfeldsta¨rke und Sa¨ttigungspolarisati-
on erreicht werden. Vergleichbare Ergebnisse konnten in [39] gezeigt werden. Aufgrund der geringen
Kalzinierungstemperatur variiert in Abha¨ngigkeit vom Al-Gehalt der Anteil von Zweitphasen. Im
Vergleich zu Bottom-up-Synthesen werden im vorgestellten Prozess, aufgrund der hohen Kalzinie-
rungstemperaturen und der damit verbundenen guten Kristallisation der Hexaferritphase, deutlich
ho¨here Sa¨ttigungspolarisationen erreicht. Die Koerzitivfeldsta¨rke ist, bedingt durch Partikelwachs-
tum, deutlich verringert gegenu¨ber den Bottom-up synthetisierten nanoskaligen (10 - 150 nm)
Hexaferritpartikeln, beispielsweise durch Hydrothermalsynthese [61] oder nasschemische Verfahren
(Zitratlo¨sungen) [97] (Partikeldurchmesser: 45 nm, µ0Hc = 650 mT, Js = 378 mT) und Sol-Gel-
Verfahren [98] (Partikeldurchmesser: 135 nm, µ0Hc = 620 mT, Js = 461 mT) hergestellt . Die
erho¨hte Sa¨ttigungspolarisation der Sol-Gel-Synthese konnte mit einer anschließenden Kalzinierung
in NaCl erreicht werden und weicht somit von den standardma¨ßigen Bottom-up-Ansa¨tzen etwas
ab.
5.1.2 Mahlung
Wie bereits in Kapitel 2.3 beschrieben, erfolgten in den letzten Jahrzehnten ausfu¨hrliche Mahlstu-
dien an Hexaferritpulvern, beispielsweise in [39, 82]. Darauf aufbauend muss allerdings in Abha¨n-
gigkeit vom Herstellungsprozess und den damit verbundenen Ausgangspartikelgro¨ßen der Einfluss
unterschiedlicher Mahlmethoden und -parameter auf das jeweilige Pulver neu untersucht werden.
Die hier mithilfe mechanochemischer Aktivierung hergestellten Pulver weisen aufgrund der geringen
Kalzinierungstemperatur von 1100 ◦C deutlich kleinere Partikel auf, im Vergleich zu kommerziell
hochtemperaturkalziniertem Pulver (1 - 10 µm [13], konventionell kalziniert einige µm nach [39]).
Somit ist eine wichtige Randbedingung fu¨r die Herstellung SE-freier Hochleistungsferritmagnete
nach [39] erfu¨llt.
Zur Untersuchung der Vor- bzw. Nachteile der zu studierenden Mahlprozesse auf die Pulvereigen-
schaften werden sowohl sehr fein- als auch grobko¨rnige, hochtemperaturkalzinierte Pulver gemah-
len. Die verwendeten Mahlmethoden inklusive der variierten Mahlparameter sind ausfu¨hrlich in
Kapitel 3.1.2 beschrieben. In der Literatur finden sich unterschiedliche Notationen fu¨r den ener-
getischen Einfluss verschiedenster Mahlmethoden. So wird beispielsweise in [99] die Mahlung mit
Planetenkugelmu¨hle (30 h, 125 - 400 U/min, variierende Mahlkugeln) als hochenergetische Metho-
de bezeichnet. In Abha¨ngigkeit von der Drehzahl werden in der vorliegenden Arbeit die folgenden
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Mahlmethoden definiert und chronologisch untersucht:
1. Niederenergetische Mahlung auf dem Walzenstuhl (WM, 150 U/min)
2. Hochenergetische Mahlung mit einem Attritor (AM, 4400 U/min)
3. Mittelenergetische Mahlung mit einer Planetenkugelmu¨hle (PKM, 600 U/min)
Die Ergebnisse der verschiedenen Mahlprozesse werden im folgenden Abschnitt dargestellt und
diskutiert.
1. Niederenergetische Mahlung auf dem Walzenstuhl - WM:
In Abbildung 5.4 sind exemplarisch die Pulver nach der Kalzinierung bei 1000 ◦C und 1150 ◦C
nach dem niederenergetischen Mahlprozess (150 U/min) durch REM-Aufnahmen abgebildet.
Abb. 5.4: REM-Aufnahmen von SrFe12O19 nach Kalzinierung bei a) 1000
◦C und b) 1150 ◦C.
Morphologie nach 50 h niederenergetischer Mahlung der Pulver c) SrFe12O19 1000
◦C
und d) SrFe12O19 1150
◦C. Zugeho¨rige Entmagnetisierungskurven der Pulver e)
SrFe12O19 1000
◦C und f) SrFe12O19 1150 ◦C.
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Morphologisch zeigt sich, dass die 48-stu¨ndige Walzenstuhlmahlung fu¨r kleinere Partikel
(TKalz = 1000
◦C) vorzugsweise die Partikel deagglomeriert. Daru¨ber hinaus existieren weiterhin
die vor der Mahlung beobachteten Sinterha¨lse. Fu¨r Partikel im Mikrometerbereich (TKalz = 1150
◦C)
kann eine versta¨rkte Mahlwirkung festgestellt werden, u¨berwiegend erfolgt dabei die Zersto¨rung
des Randbereichs gro¨ßerer Partikel. Vereinzelt liegen aufgrund des Abbrechens der Partikelra¨nder
Partikel im Nanometerbereich vor, dargestellt in Abbildung 5.4 d). Das gemahlene Pulver weist
somit eine stark inhomogene Partikelgro¨ßenverteilung auf. Die beobachteten Oberfla¨chendefekte
der Partikel haben direkte Auswirkungen auf die magnetischen Eigenschaften.
In Abbildung 5.4 sind die Entmagnetisierungskurven fu¨r die sowohl bei 1000 ◦C und 1150 ◦C
kalzinierten als auch durch Walzenstuhlmahlung gemahlenen Pulver abgebildet. Die Entmagne-
tisierungskurve der feineren Pulver weist nach der 1000 ◦C Kalzinierung ein Koerzitivfeldsta¨rke
µ0Hc von 520 mT. Dabei kann eine Sa¨ttigungspolarisation Js von 450 mT erreicht werden (nicht
abgebildet). Aufgrund einer geringen Ausrichtbarkeit Br/Js des Pulvers von ca. 0,5 kann nur eine
Remanenz Br von 220 mT erreicht werden. Es ist zu beobachten, dass sich das Pulver, trotz Aus-
richtung im SQUID-Magnetometer (siehe Kapitel 4.2.1), anna¨hernd isotrop verha¨lt. Daraus la¨sst
sich schließen, dass das Pulver nach der Kalzinierung stark agglomeriert und teils versintert ist.
Durch anschließende Walzenstuhlmahlung steigt der Ausrichtungsgrad aufgrund von Deagglome-
rationen bis zu 0,64 an. Der Mahlprozess fu¨hrt zu keiner signifikanten Vera¨nderung der Sa¨ttigungs-
polarisation Js und zu einer leichten Erho¨hung der Koerzitivfeldsta¨rke auf 540 mT. Die Ergebnisse
besta¨tigen die mittels REM-Aufnahmen getroffenen Aussagen, dass der niederenergetische Mahl-
prozess eine geringe Mahlwirkung fu¨r feinko¨rnige Pulver aufweist. Vorzugsweise findet nur eine
Deagglomeration von Partikeln statt.
Fu¨r hochtemperaturkalzinierte Pulver ergibt sich zuna¨chst, aufgrund des oben beschriebenen Par-
tikelwachstums (Partikeldurchmesser ist gro¨ßer als der kritische Eindoma¨nenteilchendurchmesser),
eine geringere Koerzitivfeldsta¨rke von ca. 380 mT. Gleichzeitig steigt die Sa¨ttigungspolarisation
Js auf 470 mT. Fu¨r die ebenfalls stark agglomerierten und versinterten Pulver betra¨gt die Re-
manenz Br ca. 230 mT und somit der Ausrichtungsgrad 0,49. Die anschließende Mahlung fu¨hrt
aufgrund der beobachteten Partikelzersto¨rung und Induzierung von Verspannungen [39] zu einem
starken Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke auf 180 mT. Die Erho¨hung der Koerzitivfeldsta¨rke, be-
dingt durch die Abnahme der Partikelgro¨ße nach Gleichung 2.8, wird durch die starke Induzierung
von Verspannungen nicht beobachtet. Die Sa¨ttigungspolarisation zeigt weiterhin keine signifikante
Vera¨nderung. Fu¨r den Ausrichtungsgrad des Pulvers kann durch die deagglomerierende Mahlung ei-
ne deutliche Steigerung auf 0,82 und somit eine erho¨hte Remanenz von 380 mT beobachtet werden.
Vergleichbare niederenergetische Mahlmethoden wurden vor der Kalzinierung als Legierungsan-
sa¨tze von Hexaferriten untersucht [99–101]. Allerdings zeigte sich fu¨r SrFe12O19 [99] keine Ver-
besserung im Vergleich zur im vorherigen Kapitel 5.1.1 eingefu¨hrten hochenergetischen Aktivie-
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rung. Die hier gezeigte niederenergetische Mahlung kann vorzugsweise zur Deagglomeration sehr
feiner Partikelagglomerate verwendet werden, deren magnetischen Eigenschaften durch den Mahl-
prozess nicht negativ beeintra¨chtigt werden du¨rfen. Da industriell Hochtemperaturkalzinierungen
durchgefu¨hrt [13,39] werden, mu¨ssen im Anschluss die Mikrometerpartikel mithilfe entsprechender
Mahlverfahren auf Partikelgro¨ßen < 1 µm klein gemahlen werden. Im Folgenden werden mo¨gliche
Mahlansa¨tze studiert, die sowohl fu¨r fein- als auch fu¨r grobko¨rnige Pulver eine effektivere Mahl-
wirkung aufweisen.
2. Hochenergetische Mahlung mit einem Attritor - AM:
Zur Herstellung nanoskaliger Hexaferritpartikel wurde als zweiter Mahlprozess die hochenergeti-
sche Attritormahlung (4400 U/min) untersucht. Die verwendeten Prozessparameter sind in Kapitel
3.1.2 erla¨utert. Aufgrund der stark unterschiedlichen Ergebnisse in Koerzitivfeldsta¨rke und Aus-
richtungsgrad nach der WM fu¨r fein- und grobko¨rniges Pulver, wird fu¨r die AM ein weiteres,
mittelko¨rniges Pulver (TKalz = 1100
◦C) untersucht. Das Pulver zeigt zwar eine leicht geringere
Koerzitivfeldsta¨rke von 470 mT, weist aber weiterhin Partikel unterhalb der kritischen Eindoma¨-
nenteilchengro¨ße (Abbildung 5.1 c)) auf. Zusa¨tzlich ist die Sa¨ttigungspolarisation leicht erho¨ht.
Die Morphologie der Partikel, der bei 1000 ◦C, 1100 ◦C und 1150 ◦C kalzinierten Pulver nach
dreistu¨ndiger Mahlung, sind in Abbildung 5.5 ersichtlich. Es ist zu erkennen, dass die feinko¨rnigen
Pulver nach dreistu¨ndiger Mahlung deutliche Oberfla¨chendefekte und reduzierte Partikelgro¨ßen im
Bereich von 50 bis 1000 nm aufweisen, siehe Abbildung 5.5 a). Im Vergleich zu kalziniertem Pul-
ver (Abbildung 5.1 b)) scheint der Anteil von Partikeln < 200 nm stark zuzunehmen. Allerdings
ko¨nnen vereinzelt Partikel im Mikrometerbereich beobachtet werden. Die bei 1100 ◦C kalzinierten
mittelko¨rnigen Pulver sind nach dreistu¨ndiger Mahlung deutlich an der Oberfla¨che bescha¨digt,
dargestellt in Abbildung 5.5 b). Die im kalzinierten Pulver festgestellten Sinterhalsbildungen ko¨n-
nen nach der Mahlung nur noch vereinzelt beobachtet werden. Es ist weiterhin zu erkennen, dass
deutlich kleinere Partikel mit einer Partikelgro¨ßenverteilung von 50 bis 800 nm (durchschnittliche
Partikelgro¨ße: 260 nm), und damit unterhalb der kritischen Eindoma¨nenteilchengro¨ße, erzeugt wer-
den. Dies macht deutlich, dass der hochenergetische Mahlprozess fu¨r die bei 1100 ◦C kalzinierten
Pulver eine effektive Zerkleinerung zur Erzeugung nanoskaliger Ferritpartikel darstellt.
Zur Herstellung homogenerer und kleinerer Partikel, kann die Mahldauer des hochenergetischen
Mahlprozesses verla¨ngert werden. Nach sechsstu¨ndiger Mahlung ergibt sich eine Partikelgro¨ßen-
verteilung von 50 bis 430 nm, und somit entstehen Partikelgro¨ßen unterhalb der kritischen Eindo-
ma¨nenteilchengro¨ße von Hexaferrit.
Um die durch REM-Aufnahmen bestimmten Partikelgro¨ßen besser mit den im industriellen Pro-
zess verwendeten spezifischen Oberfla¨chen vergleichen zu ko¨nnen, wurden BET-Messungen durch-
gefu¨hrt. Mithilfe der Gleichung (4.3) wurde der Sauterdurchmesser der kalzinierten, drei- und
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Abb. 5.5: REM-Aufnahmen nach 3 h hochenergetischer Mahlung von SrFe12O19-Pulvern kalzi-
niert bei a) 1000 ◦C, b) 1100 ◦C und c) 1150 ◦C. d) Magnetische Kennwerte der mit-
telko¨rnigen SrFe12O19-Pulver (TKalz = 1100
◦C) nach der hochenergetischen Mahlung
in Abha¨ngigkeit von der Mahldauer.
sechsstu¨ndig gemahlenen Pulver bestimmt. Diese Methode stellt aufgrund der Annahme spha¨ri-
scher Partikel eine starke Vereinfachung dar. Der Sauterdurchmesser liegt dabei am unteren Ende
der ermittelten Partikelgro¨ßenverteilungen. Der Sauterdurchmesser betra¨gt fu¨r kalzinierte Pulver
700 nm, nach dreistu¨ndiger Mahlung ca. 130 nm und nach sechsstu¨ndiger Mahlung ca. 80 nm.
Somit konnten spezifische Partikeloberfla¨chen von bis zu 14 m2/g erreicht werden, die deutlich er-
ho¨ht sind, als die industriell verwendeten 9 - 10 m2/g (TDK [39], Tridelta Hartferrite GmbH [102]).
Folglich kann durch hochenergetische Attritormahlung aus den 1100 ◦C kalzinierten Pulvern ein
sehr feines Ausgangsmaterial gewonnen werden.
In Abbildung 5.5 c) ist die Partikelmorphologie der bei 1150 ◦C kalzinierten Pulver, nach drei-
stu¨ndiger Hochenergiemahlung, dargestellt. Es ist zu erkennen, dass die grobko¨rnigen Partikel
deutlich zerkleinert und ebenfalls an der Partikeloberfla¨che bescha¨digt sind, allerdings bestehen
weiterhin zahlreiche Partikel im Mikrometerbereich. Zusa¨tzlich existieren zahlreiche nanoskalige
Partikel, die durch das Abbrechen von Ra¨ndern und Kanten der grobko¨rnigen Mikrometerpartikel
entstehen. Dies macht deutlich, dass die Hochenergiemahlung auch zur Zerkleinerung grobko¨rni-
ger Pulver geeignet ist, allerdings zur Herstellung homogener nanoskaliger Hexaferritpartikel eine
deutlich la¨ngere Mahldauer beno¨tigt wird.
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Die magnetischen Eigenschaften nach der hochenergetischen Mahlung werden ausfu¨hrlich fu¨r die
bei 1100 ◦C kalzinierten Pulver in Abbildung 5.5 d) gezeigt. Es ist zu erkennen, dass die Sa¨ttigungs-
polarisation einen kontinuierlichen Ru¨ckgang von 450 auf ca. 390 mT aufweist, begru¨ndet werden
kann dies durch eine einsetzende Degradation der Hexaferritphase aufgrund des hochenergetischen
Mahlprozesses. Ketov et al. zeigten in [15], dass durch hochenergetische Mahlung (700 U/min,
mPulver : mKugeln = 1 : 10) bereits nach kurzer Zeit eine starke Amorphisierung der Hexaferrit-
phase einsetzt und diese einen starken Ru¨ckgang der magnetischen Kennwerte zur Folge hat. Eine
derartig starke Amorphisierung findet unter den verwendeten Prozessparametern fu¨r die AM nicht
statt. In [103] wird ausfu¨hrlicher auf die Degradation des hier vorgestellten Pulvers nach dreistu¨n-
diger hochenergetischer Mahlung eingegangen.
Die Remanenz zeigt zuna¨chst einen sprunghaften Anstieg nach fu¨nfminu¨tiger Mahlung auf, wo-
bei vorzugsweise Versinterungen und Agglomerate aufgebrochen werden. Nach ca. 60 min kann
ein Ausrichtungsgrad von 0,78 und somit eine maximale Remanenz von 350 mT erreicht werden.
Anschließend setzt durch die versta¨rkte Phasendegradation ein Ru¨ckgang der Remanenz bis auf
260 mT ein. Die Koerzitivfeldsta¨rke sinkt innerhalb der ersten Stunde von 480 auf 220 mT. An-
schließend stellt sich ein in etwa konstanter Wert von 190 mT fu¨r die Koerzitivfeldsta¨rke ein, der mit
den Koerzitivfeldsta¨rken nach dem Mahlprozess in [39] vergleichbar ist. Fu¨r hochtemperaturkalzi-
nierte Pulver ist ein analoger Verlauf zu beobachten. Der starke Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke
ist bereits in [39] untersucht wurden und wird auf induzierte Gitterverspannungen im keramischen
Material zuru¨ckgefu¨hrt.
3. Mittelenergetische Mahlung mit einer Planetenkugelmu¨hle - PKM:
Aufgrund der sehr guten AM-Ergebnisse fu¨r 1100 ◦C kalziniertes Pulver (geringe Ausgangsparti-
kelgro¨ße nach der Mahlung), wurde im Folgenden das mittelko¨rnige Pulver ausfu¨hrlich mit einer
PKM-Mahlung (600 U/min) untersucht. Das Ziel ist es, erneut eine mo¨glichst hohe Ausrichtung zu
erzielen, aber aufgrund des geringeren Energieeintrags die Induzierung von Gitterverspannungen
zu minimieren und so die Koerzitivfeldsta¨rke zu erho¨hen. In Abbildung 5.6 a) wird die Morphologie
der Partikel nach zweistu¨ndiger PKM gezeigt. Die Partikel sind leicht an der Oberfla¨che bescha¨digt
und stark deagglomeriert im Vergleich zu kalziniertem Pulver. Die Partikelgro¨ßenverteilung reicht
von 110 bis 1000 nm; dabei weisen gro¨ßere Partikel erneut sehr feine Substrukturen auf. Daraus
la¨sst sich schließen, dass die PKM ebenfalls eine effektive Mahlwirkung fu¨r die 1100 ◦C kalzinierten
Pulver besitzt. Im Vergleich zur AM findet eine inhomogenere Mahlung statt, die in einer breiteren
Partikelgro¨ßenverteilung resultiert.
Der geringere Energieeintrag der PKM im Vergleich zur AM zeigt sich ebenfalls in den magne-
tischen Eigenschaften des Pulvers. In Abbildung 5.6 b) sind die Koerzitivfeldsta¨rke, Sa¨ttigungs-
polarisation und Remanenz im Intervall von 0 h (Ausgangspulver nach der Kalzinierung) bis 2 h
abgebildet. Der sta¨rkste Einfluss der PKM auf die magnetischen Eigenschaften kann dabei bis zu
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Abb. 5.6: a) REM-Aufnahme und b) magnetische Kennwerte von SrFe12O19-Pulver
(TKalz = 1100
◦C) nach der mittelenergetischen Mahlung in Abha¨ngigkeit von
der Mahldauer.
einer Mahldauer von 1 h festgestellt werden. Die Koerzitivfeldsta¨rke nimmt in dieser Zeit stark ab
und sinkt von ca. 470 auf 250 mT, nach 2 h betra¨gt sie 210 mT und liegt somit geringfu¨gig u¨ber
den Koerzitivfeldsta¨rken nach zweistu¨ndiger AM. Wie oben beschrieben, resultiert die Induzierung
von Gitterverspannungen in einem sta¨rkeren Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke. Die Sa¨ttigungspo-
larisation zeigt einen anna¨hernd konstanten Wert von 450 mT, im betrachteten Zeitintervall, auf.
Des Weiteren ist zu erkennen, dass die PKM in einer Erho¨hung der Remanenz bzw. des Ausrich-
tungsgrades resultiert. Nach ca. 45 min konnte der Ausrichtungsgrad von 0,48 auf 0,79 verbessert
werden. Die Remanenzabweichung nach 105 min ist durch eine suboptimale Probenausrichtung,
beispielsweise aufgrund der Existenz vereinzelter Agglomerate, bedingt. Daraus folgt, dass die PKM
zu einer versta¨rkten Zersto¨rung von Versinterungen und zur Deagglomeration von Partikeln fu¨hrt.
Eine versta¨rkte Zerkleinerung von Partikeln ist nicht zu beobachten, trotzdem scheinen weiterhin
Gitterverspannungen induziert zu werden, die ursa¨chlich fu¨r den Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke
sind. Die erzeugten Partikel weisen weiterhin eine Gro¨ße von mehreren 100 nm auf, womit die
Anwendung zur Erzeugung nanoskaliger Hexaferritkomposite nur eingeschra¨nkt mo¨glich ist. Die
PKM wird aus diesem Grund im weiteren Verlauf nur noch als fu¨nfminu¨tige Deagglomeration und
Vermischung von Ausgangspulvern der Kompositansa¨tze in Kapitel 5.1.5 und 5.2 verwendet.
Zusammenfassend erscheint die hochenergetische Mahlung am effektivsten bezu¨glich der Zerkleine-
rung von Partikeln, gleichzeitig wird eine relativ homogene Partikelgro¨ßenverteilung erreicht. Des
Weiteren fu¨hren die vorgestellten Mahlprozesse zu einer Verschlechterung der Koerzitivfeldsta¨rke,
sobald es zur sta¨rkeren Zerkleinerung von Partikeln und Induzierung von Gitterverspannungen [39]
kommt. Auf diesen Aspekt wird in der Diskussion der Neukurven in Kapitel 5.1.4 genauer ein-
gegangen. Fu¨r die Kompositmagnete wird allerdings eine mo¨glichst hohe Koerzitivfeldsta¨rke der
hartmagnetischen Hexaferritphase angestrebt. Aus diesem Grund wird das durch Hochenergiemah-
lung gewonnene nanoskalige Pulver durch Temperung ausgeheilt. Die erzielten Ergebnisse werden
im folgenden Abschnitt pra¨sentiert und diskutiert.
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5.1.3 Ausheilung
Das Ziel der Ausheilung ist es, ein optimiertes nanoskaliges Hexaferritpulver mit mo¨glichst hoher
Koerzitivfeldsta¨rke zu erzeugen, das auch fu¨r die Herstellung austauschgekoppelter Magnete ge-
nutzt werden kann. Die Voraussetzung hierfu¨r ist die Herstellung von Partikelgro¨ßen unterhalb der
kritischen Eindoma¨nenteilchengro¨ße. Aufgrund des beschriebenen Ansatzes wird zur Herstellung
der hochkoerzitiven nanoskaligen Hexaferritpulver ein Ausheilschritt nach der hochenergetischen
Mahlung angeschlossen. Hierfu¨r werden Ausheiltemperaturen unterhalb der Kalzinierungstempe-
ratur gewa¨hlt, um mo¨gliches Partikelwachstum zu unterbinden. Untersuchungen einer Ausheilung
klein gemahlener Pulver fanden bereits statt, allerdings nicht in einer reinen NaCl-Schmelze, unter
anderem gezeigt in [15]. Ausgehend von einem NaCl-Schmelzpunkt von ca. 800 ◦C [98] soll die
Schmelzphase eine vollsta¨ndige Rekristallisation und die Ausheilung bzw. den Abbauen induzier-
ter Gitterverspannungen [39] bewirken.
Die Ausheilung von SrFe12O19 bei 1000
◦C in einer NaCl-Matrix fu¨hrt zur in Abbildung 5.7 b)
gezeigten Partikelmorphologie. Es ist zu erkennen, dass die Partikelkanten deutlich abgerundet
Abb. 5.7: REM-Aufnahmen der a) hochenergetisch gemahlenen und b) ausgeheilten SrFe12O19-
Pulver sowie der c) hochenergetisch gemahlenen und d) ausgeheilten Al-reichen
SrFe8Al4O19-Pulver.
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sind, im Vergleich zu gemahlenem Pulver (Abbildung 5.7 a)). Leichtes Partikelwachstum kann
ebenfalls festgestellt werden, allerdings sind die Partikelgro¨ßen deutlich homogener und die Parti-
kelgro¨ßenverteilung mit 130 bis 680 nm deutlich schmaler als fu¨r das kalzinierte Pulver (Abbildung
5.1 c)). Die Ergebnisse konnten an Al-substituierten Pulver verifiziert werden; exemplarisch wird
in Abbildung 5.7 c) das hochenergetisch gemahlene und in d) das ausgeheilte Pulver SrFe8Al4O19
gezeigt. Nach der Ausheilung bei 1000 ◦C zeigen sich erneut abgerundete und homogene Partikel,
die deutlich kleiner sind als die Partikel nach der Kalzinierung. Mit einer Partikelgro¨ßenverteilung
von 30 bis 480 nm liegt das ausgeheilte Pulver deutlich unterhalb der Partikelgro¨ßenverteilung
vom kalzinierten Pulver (80 bis 830 nm). Gegenu¨ber gemahlener Pulver weisen die Partikel ei-
ne vergleichbare Gro¨ßenordnung auf, allerdings ist das gemahlene Pulver stark agglomeriert und
durch die bescha¨digten Oberfla¨chenstrukturen ist eine Unterscheidung zwischen gro¨ßeren und sehr
kleinen Partikeln in Abbildung 5.7 c) mit einem gro¨ßeren Fehler behaftet. Aus den Beobachtungen
ist zu schließen, dass die vorgestellte Ausheilung zu abgerundeten Partikelkanten bei gleichzeitig
geringem Partikelwachstum fu¨hrt, wobei auch Partikel in der Gro¨ßenordnung von 500 nm existie-
ren ko¨nnen.
Den Ro¨ntgendiffraktogrammen in Abbildung 5.8 ist zu entnehmen, dass die zuvor beobachteten
Zweitphasen durch die Ausheilung in einer NaCl-Matrix bei niedrigeren Temperaturen, im Ver-
gleich zur Kalzinierung, nicht mehr nachgewiesen werden ko¨nnen. Somit ist von einer vollsta¨ndigen
Abb. 5.8: Ro¨ntgendiffraktogramme von SrFe12O19- und SrFe8Al4O19-Pulver nach 1100
◦C Kal-
zinierung, Hochenergiemahlung und Ausheilung. Die Messungen der Ro¨ntgendiffrakto-
gramme erfolgten beim Projektpartner EAH Jena.
Phasenbildung des Hexaferrits auszugehen. Im kommerziellen Prozess zeigte sich, dass eine sehr
gute hexaferritische Phasenbildung durch untersto¨chiometrische Ansa¨tze (SrO : Fe2O3 = 1 : 5,5 -
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5,9 [6,53]) erreicht werden kann. Im Gegensatz dazu ermo¨glicht die hier gezeigte Ausheilung ebenso
eine phasenreine Rekristallisation des sto¨chiometrischen Hexaferritansatzes.
Die magnetischen Kennwerte nach der Ausheilung sind in Abbildung 5.9 pra¨sentiert. Fu¨r das
1100 ◦C kalzinierte Pulver (µ0Hc = 470 mT) ergibt sich nach der Mahlung und 1000 ◦C Ausheilung
in einer NaCl-Matrix eine Koerzitivfeldsta¨rke von 540 mT. Bedingt durch die vollsta¨ndige Rekris-
tallisation der Hexaferritphase in der NaCl-Schmelze, steigt gleichzeitig die Sa¨ttigungspolarisation,
gezeigt in Abbildung 5.9 b). Mo¨gliche Agglomerate und Versinterungen, die nach der Ausheilung
auftreten und die Ausrichtbarkeit verschlechtern, ko¨nnen durch WM deagglomeriert bzw. aufge-
brochen werden. Im Vergleich zur studierten Ausheilung ohne NaCl von Ketov et al. kann in den
vorliegenden Untersuchungen sta¨rkeres Partikelwachstum beobachtet werden. Allerdings sind die
in [15] gezeigten Ausgangspartikel mit 15 - 20 nm deutlich kleiner, und die anschließende Aushei-
lung ohne NaCl-Schmelzphase resultiert in schlechteren magnetischen Kennwerten.
Abb. 5.9: a) Koerzitivfeldsta¨rke und b) Sa¨ttigungspolarisation von SrFe12−xAlxO19-Pulver mit
variierendem Al-Gehalt nach den einzelnen Prozessschritten Kalzinierung, dreistu¨ndige
Attritormahlung und Ausheilung.
Somit ermo¨glicht die vorgestellte Kombination von Aktivierung, hochenergetischer Mahlung und
Ausheilung in einer NaCl-Matrix die Synthese nanoskaliger Ferritpartikel, die eine erho¨hte Koerzi-
tivfeldsta¨rke und Sa¨ttigungspolarisation aufweisen. Versta¨rkt zeigt sich die Erho¨hung der Koer-
zitivfeldsta¨rke durch Ausheilung anhand Al-substituierter Pulver. Es zeigt sich ein deutlicher
Anstieg der Koerzitivfeldsta¨rke, dargestellt in Abbildung 5.9 a). Im Vergleich zu unsubstituier-
tem SrFe12O19 sinkt allerdings die Sa¨ttigungspolarisation durch den Ausheilprozess. Aufgrund der
NaCl-Schmelzphase werden Diffusionsprozesse wa¨hrend der Temperaturbehandlung unterhalb der
zuvor verwendeten Kalzinierungstemperatur ermo¨glicht, wodurch die vollsta¨ndige Rekristallisation
bzw. Phasenbildung Al-substituierter Hexaferrite bei geringeren Temperaturen begru¨ndet werden
kann. Dies hat eine versta¨rkte Substitution von Fe3+ durch Al3+ zur Folge und somit einen Ru¨ck-
gang der Sa¨ttigungspolarisation, bei gleichzeitigem Anstieg der Koerzitivfeldsta¨rke [42,51,52].
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Zur Besta¨tigung der getroffenen Aussagen ko¨nnen erneut die XRD-Messungen in Abbildung 5.8
der ausgeheilten Pulver angefu¨hrt werden. Nach dem Ausheilprozess kann die zuvor detektierte Al-
reiche SrAl2O4-Fremdphase nicht mehr nachgewiesen werden. Durch die optimierte Phasenbildung
hat sich die vorher angestrebte sto¨chiometrische Hexaferritphase sta¨rker ausgebildet. Ebenfalls zei-
gen die durch Rietveld-Verfeinerung bestimmten Gitterparameter a und c eine deutliche Abnahme
fu¨r die Al-substituierten Pulver auf, siehe Anhang Abbildung 7.7. Aus vorherigen Forschungsarbei-
ten, unter anderem [16,96,104], ist bekannt, dass die versta¨rkte Al-Substitution zu einer Reduktion
der Gitterparameter fu¨hrt, was die obige Aussage direkt stu¨tzt.
In Abbildung 5.10 ist die Al-Verteilung bestimmt durch EDX-Mapping fu¨r verschiedene Pulver ge-
zeigt. Anhand dieser sind ebenfalls die vollsta¨ndige Phasenbildung und versta¨rkte Al-Substitution
Abb. 5.10: REM- und zugeho¨rigen EDX-Aufnahmen zur Bestimmung der Al-Verteilung a) nach
dem Kalzinieren, b) nach Ausheilung ohne NaCl und c) nach Ausheilung mit NaCl
von Al1SrM.
nachvollziehbar. So ko¨nnen nach der Kalzinierung und Ausheilung ohne NaCl deutliche Al-
Anreicherungen nachgewiesen werden. Hingegen ergibt sich fu¨r die Ausheilung unter Verwendung
von NaCl - aufgrund der verbesserten Diffusionsprozesse wa¨hrend der NaCl-Schmelzphase - eine
homogene Al-Verteilung, dargestellt in Abbildung 5.10 c).
Zusammenfassend resultiert die Ausheilung in NaCl in einer vollsta¨ndigen Phasenbildung bei ge-
ringeren Temperaturen, im Vergleich zur Kalzinierung, wodurch die Sa¨ttigungspolarisation steigt.
Aufgrund der niedrigeren Temperatur wird zusa¨tzlich Partikelwachstum vermieden, was sich in
einem Anstieg der Koerzitivfeldsta¨rke a¨ußert. Des Weiteren werden Diffusionsprozesse von Al ver-
bessert, wodurch eine homogenere Phasenbildung Al-reicher Hexaferrite stattfindet und die Koer-
zitivfeldsta¨rke ansteigt.
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5.1.4 Diskussion der Neukurven
Die beobachtete Erho¨hung der Koerzitivfeldsta¨rke durch Ausheilung ist fu¨r die
Al-substituierten Pulver einerseits auf die verbesserte Phasenbildung und die Substitution von
Fe3+ durch Al3+ zuru¨ckzufu¨hren, andererseits auf die Synthese von Hexaferritpartikeln unterhalb
der kritischen Eindoma¨nenteilchengro¨ße. Verifiziert werden kann dies an der Neukurve thermisch
entmagnetisierten Hexaferritpulvers. Die Neukurve gibt Aufschluss u¨ber die Beweglichkeit von
Doma¨nenwa¨nden und dem damit verbundenen Koerzitivfeldmechanismus. Die folgende Untersu-
chung, der mithilfe SQUID-Magnetometrie gemessenen Neukurve, erfolgte an nicht orientierten
Ausgangspulvern. Zuna¨chst wurde als Referenz ein hochtemperaturkalziniertes SrFe12O19-Pulver
(TKalz = 1300
◦C) hergestellt. Die Pulver weisen Partikel im Mikrometerbereich auf und sind so-
mit deutlich gro¨ßer als die kritische Eindoma¨nenteilchengro¨ße von Sr-Hexaferrit. Erwartet werden
somit eine schnelle Ausbreitung von Multidoma¨nenbereichen und eine leichte Beweglichkeit der
Doma¨nenwa¨nde innerhalb der Partikel. Die beobachtete hohe Permeabilita¨t des hochtemperatur-
kalzinierten Pulvers beta¨tigt diese Annahme und la¨sst auf einen nukleationsdominierten Koerzi-
tivfeldmechanismus der Partikel schließen, dargestellt in Abbildung 5.11 schwarze Neukurve.
Abb. 5.11: J-µ0H Hystereseschleife und Neukurve des hochtemperaturkalzinierten Referenzpul-
vers (TKalz = 1300
◦C) sowie von SrFe12O19 (TKalz = 1100 ◦C) nach den Prozess-
schritten Kalzinierung, dreistu¨ndiger Attritormahlung und Ausheilung.
Die niedertemperaturkalzinierten (1100 ◦C) SrFe12O19-Pulver weisen hingegen u¨berwiegend Par-
tikelgro¨ßen kleiner der kritischen Eindoma¨nenteilchengro¨ße auf, dargestellt in Abbildung 5.1 c).
Es ist zu erkennen, dass die Neukurve bis zu einem a¨ußeren Feld von 190 mT stark ansteigt, ver-
gleichbar mit dem Anstieg des hochtemperaturkalzinierten Pulvers. Anschließend ist bis ca. 500 mT
ein flacherer Verlauf der Neukurve (Abbildung 5.11 rote Neukurve) zu beobachten. Aufgrund des
5.1 Untersuchung und Optimierung von Hexaferritpulver 65
hohen Anteils sehr kleiner Partikel unterhalb der kritischen Eindoma¨nenteilchengro¨ße werden ho¨-
here Magnetfelder zur spontanen Aufmagnetisierung der Eindoma¨nenbereiche beno¨tigt. Sobald
das entsprechende Magnetfeld erreicht ist, werden kleinere Partikel aufmagnetisiert, wodurch die
Polarisation erneut ansteigt. Ebenso fu¨hrt das Pinning von Doma¨nenwa¨nden, beispielsweise an
Inhomogenita¨ten, Ausscheidungen oder Defekten, zu einem flacheren Anstieg der Neukurve. Fu¨r
den pinning-dominierten Koerzitivfeldsta¨rkenmechanismus werden typischerweise flachere Anstie-
ge erwartet.
Die Neukurve des gemahlenen Pulvers zeigt einen deutlich flacheren Verlauf auf, siehe Abbildung
5.11 blaue Neukurve. Der hochenergetische Mahlprozess erzeugt sowohl starke Gitterverspannun-
gen und Defekte, die zu versta¨rktem Pinning der Doma¨nenwa¨nde fu¨hren ko¨nnen, als auch u¨ber-
wiegend Partikel im Eindoma¨nenteilchenbereich. Aufgrund der geringeren Sa¨ttigungspolarisation,
im Vergleich zu kalziniertem Pulver, ko¨nnen die Neukurven nicht direkt miteinander verglichen
werden. Es ist des Weiteren zu beobachten, dass die Zerkleinerung der Partikel und die daraus re-
sultierenden Gitterverspannungen und Defekte zwar zu einem sehr geringen Anstieg der Neukurve
fu¨hren, allerdings gleichzeitig einen starken Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke verursachen (siehe
oben). Die Gitterverspannung und Defekte induzieren Nukleationszentren, die wa¨hrend der Ent-
magnetisierung in einer fru¨hzeitigen Ummagnetisierung und somit geringeren Koerzitivfeldsta¨rke
resultieren.
Infolge des Ausheilprozesses werden induzierte Gitterverspannungen und Defekte abgebaut [39].
Zusa¨tzlich wird durch die geringe Ausheiltemperatur von 1000 ◦C nur geringes Partikelwachstum
beobachtet. Diese Effekte haben direkte Auswirkungen auf den Neukurvenverlauf (gru¨ne Neukur-
ve) in Abbildung 5.11. Es zeigt sich ein deutlich flacherer Anstieg im Vergleich zu kalziniertem
Ausgangspulver. Aufgrund der sehr feinen Partikel unterhalb der kritischen Eindoma¨nenteilchen-
gro¨ße (gezeigt in Abbildung 5.7 b)) und des sehr flachen Anstiegs der Neukurve wird deshalb von
einem u¨berwiegenden Anteil von Eindoma¨nenpartikeln ausgegangen, in denen keine Doma¨nen-
wa¨nde beobachtet werden. Die Erho¨hung der Koerzitivfeldsta¨rke ist somit auf die erho¨hte Anzahl
von Eindoma¨nenteilchen zuru¨ckzufu¨hren. In der Literatur [6] wird zwar der nukleationsgetriebene
Koerzitivfeldmechanismus fu¨r Hexaferrite beschrieben, allerdings finden vereinzelt Diskussionen
mo¨glicher Pinningeinflu¨sse ebenfalls statt [18, 19]. In Kapitel 5.3 wird mit magnetkraftmikrosko-
pischen Messungen die Doma¨nenkonfiguration in gesinterten Hexaferritmagneten analysiert, und
diese werden mit den unterschiedlichen Korngro¨ßen korreliert. Das Ziel ist es, neben eventuellen
Pinningeffekten, die Nukleation von Doma¨nenwa¨nden und die koha¨rente Spinummagnetisierung
zu verifizieren.
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Fu¨r die Al-substituierten Pulver konnte der prinzipielle Neukurvenverlauf besta¨tigt werden, ge-
zeigt in Abbildung 5.12. So zeigen die kalzinierten Pulver ebenfalls den zuvor beobachteten steilen
Abb. 5.12: J-µ0H-Hystereseschleife und Neukurve von SrFe8Al4O19 (TKalz = 1100
◦C) nach den
Prozessschritten Kalzinierung, dreistu¨ndiger Attritormahlung und Ausheilung.
Anstieg der roten Neukurve am Anfang auf, woraus wiederum auf die Existenz leicht beweglicher
Multidoma¨nen geschlossen werden kann.
Fu¨r die gru¨ne Neukurve des ausgeheilten Pulvers ist ein deutlich flacherer Verlauf, im Vergleich
zu kalziniertem Pulver, zu beobachten. Dabei sind zwei Prozesse entscheidend. Einerseits fu¨hrt
die vollsta¨ndige Rekristallisation bei geringeren Temperaturen in der NaCl-Schmelze zu kleine-
ren Partikeln. Andererseits konnte eine verbesserte Substitution von Fe3+ durch Al3+ verifiziert
werden, worin eine ho¨here Koerzitivfeldsta¨rke und ein Anstieg der kritischen Eindoma¨nenteilchen-
gro¨ße resultiert [51, 96]. Der kritische Eindoma¨nenteilchendurchmesser kann nach Gleichung 2.7
abgescha¨tzt werden und betra¨gt fu¨r x = 4 ca. 4,2 µm. Die feinkristallinen rekristallisierten Pul-
ver weisen instantan einen erho¨hten Anteil von Eindoma¨nenteilchen auf, d.h. weniger Teilchen
im Multidoma¨nenzustand. Beide Effekte resultieren in einer flacheren Neukurve und erho¨hten
Koerzitivfeldsta¨rke. Zu beachten ist, dass die Sa¨ttigungspolarisation aufgrund der verbesserten
Al-Substitution abnimmt [96], was einen direkten Vergleich erschwert.
5.1.5 Ferritbasierte Kompositpulver
Als Ausgangsmaterial der folgenden Pulverkomposite wird ausgeheiltes SrFe10Al2O19 mit einer
Koerzitivfeldsta¨rke von ca. 820 mT und einer Sa¨ttigungspolarisation von ca. 270 mT verwendet.
Die Zugabe und Homogenisierung der weichmagnetischen Phase erfolgen durch die PKM-Mahlung.
Die Mahldauer wird mit 5 min mo¨glichst kurz gehalten, um eine hohe Koerzitivfeldsta¨rke der He-
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xaferritphase zu gewa¨hrleisten. Als weichmagnetische Phase wurden FeCoB (≤ 60 µm, TU Darm-
stadt) und FeSi (≤ 53 µm, Carpenter) verwendet. Fu¨r diese Komposite zeigen sich weder eine
erho¨hte Remanenz noch eine Phasenstabilita¨t der Komposite bei der spa¨teren Formgebung. Eine
Austauschkopplung kann, aufgrund der zu großen Partikel, nach fu¨nfminu¨tiger PKM nicht erreicht
werden. Die Ergebnisse sind deshalb im Anhang zusammengefasst.
Ausfu¨hrlicher wird die Zugabe von AlNiCo (µ0Hc = 85 mT, Js = 1,14 T) sowie zwei Hexaferrit-
Hexaferrit-Pulverkomposite betrachtet. Bei Letzteren besteht das Ziel darin, das industriell opti-
mierte Pulver M884 (wird verwendet zur Herstellung des Magneten M884 [105] und wird im Fol-
genden als Referenzpulver M884 bezeichnet) mit hoher Remanenz der Tridelta Hartferrite GmbH
bzw. das in der vorliegenden Arbeit erforschte hochenergetisch gemahlene SrFe12O19-Pulver durch
Zugabe von ausgeheiltem SrFe10Al2O19 bezu¨glich der Koerzitivfeldsta¨rke zu verbessern. Die na-
noskaligen hochkoerzitiven SrFe10Al2O19-Partikel sollen dabei das Nukleationsfeld des gesinterten
Magnetkomposits erho¨hen und somit in einem Anstieg der Koerzitivfeldsta¨rke resultieren. Zu-
sa¨tzlich wird von einer guten Prozessierbarkeit aufgrund des analogen Herstellungsprozesses der
Hexaferrite ausgegangen.
SrFe10Al2O19-AlNiCo-Pulver:
In Abbildung 5.13 a) werden die Hystereseschleifen der hartmagnetischen Ausgangsphase
SrFe10Al2O19 und des SrFe10Al2O19-AlNiCo-Kompositpulvers gezeigt. Es ergeben sich in Ab-
ha¨ngigkeit vom AlNiCo-Gehalt deutliche Einschnu¨rungen, die charakteristisch fu¨r ein magnetisch
ungekoppeltes System sind. Beim Vergleich der magnetischen Kennwerte muss beachtet werden,
dass durch die fu¨nfminu¨tige Planetenkugelmahlung bereits eine Verschlechterung der magnetischen
Eigenschaften einsetzt. So resultiert fu¨r das reine AlNiCo die Koerzitivfeldsta¨rke in einem Ru¨ck-
gang auf 80 mT, die Remanenz sinkt von 420 auf 220 mT und die Sa¨ttigungspolarisation betra¨gt
nach der Mahlung 540 mT. Da die Hystereseschleife der Pulver im offenen Magnetkreis nicht
Abb. 5.13: a) J-µ0H-Hystereseschleifen von Al2SrM und der Kompositansa¨tze mit variierendem
AlNiCo-Gehalt. b) Theoretischer Verlauf der Sa¨ttigungspolarisation und experimen-
telle Sa¨ttigungspolarisationen der Kompositansa¨tze nach fu¨nf Minuten PKM.
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zuru¨ckgeschert wurden, ergibt sich die vergleichsma¨ßig geringe Remanenz fu¨r AlNiCo. Fu¨r den
reinen, Al-substituierten Hexaferrit zeigen sich keine signifikanten Verschlechterungen der magne-
tischen Kennwerte. Der in Abbildung 5.13 b) dargestellte Vergleich der Sa¨ttigungspolarisationen
nach fu¨nfminu¨tiger PKM mit den zu erwartenden Werten basiert dabei auf den magnetischen
Kennwerten der gezeigten Hystereseschleifen und auf einer theoretischen Berechnung eines unge-
koppelten System aus den Sa¨ttigungspolarisationen nach fu¨nfminu¨tiger PKM der reinen Ausgangs-
materialien. Sta¨rkere Abweichungen von experimentellen und theoretischen Daten treten erst fu¨r
erho¨hte AlNiCo-Zugaben > 10 wt% auf. Dabei ist zu beachten, dass bereits geringfu¨gige inhomo-
gene Vermischungen in einer stark erho¨hten oder verringerten Sa¨ttigungspolarisation resultieren.
In Abbildung 5.14 werden zwei REM-Aufnahmen gezeigt, wobei fu¨r die untere die zugeho¨rigen
EDX-Mappings im rechten Bildbereich gezeigt werden. Es verdeutlicht sich, dass die fu¨nfminu¨tige
Abb. 5.14: a) Hochauflo¨sende REM-Aufnahme des Al2SrM-10 wt% AlNiCo-Pulverkomposits. b)
REM-Aufnahme ebenfalls des Al2SrM-10 wt% AlNiCo-Pulverkomposits mit c) zuge-
ho¨riger EDX-Analyse der Elementverteilung von Sr, Ni, Co und Al.
PKM zwar zu einer global homogenen Durchmischung der zwei Phasen fu¨hrt, aber lokal weiterhin
große AlNiCo-Partikel nachgewiesen werden ko¨nnen.
Ferrit-Ferrit-Komposite:
In Abbildung 5.15 werden die J-µ0H-Hystereseschleifen der zwei Ferrit-Ferrit-Ansa¨tze gezeigt. Die
Sa¨ttigungspolarisation stimmt dabei sehr gut mit dem theoretisch zu erwartenden Wert u¨berein,
berechnet aus den jeweiligen prozentualen Anteilen der Sa¨ttigungspolarisationen der verwendeten
Ausgangspulver. Die Koerzitivfeldsta¨rke der Kompositansa¨tze (rote Hystereseschleife) entsprechen
in etwa der Koerzitivfeldsta¨rke des hochenergetisch gemahlenen Pulvers SrFe12O19 (Abbildung
5.15 a) blaue Hystereseschleife) und des industriell gemahlenen Pulvers M884 (Abbildung 5.15 b)
blaue Hystereseschleife). Des Weiteren zeigen die Hystereseschleifen der Komposite einen zwei-
stufigen Verlauf auf, allerdings ist der Einfluss der hochkoerzitiven Al-reichen Hexaferritphase
5.1 Untersuchung und Optimierung von Hexaferritpulver 69
Abb. 5.15: J-µ0H-Hystereseschleife der Ausgangsmaterialien und Pulverkomposite a) SrM-
20 wt% ausgeheilt Al2SrM und b) M884-20 wt% ausgeheilt Al2SrM.
SrFe10Al2O19 aufgrund des geringen Gewichts- bzw. Volumenanteils erst im dritten Quadranten
ab 600 mT zu sehen.
Abschließend werden in Abbildung 5.16 die REM- und EDX-Aufnahmen des SrFe12O19- 20 wt%
ausgeheilt SrFe10Al2O19-Komposits gezeigt. In der hochauflo¨senden REM-Aufnahme kann sehr
Abb. 5.16: a) Hochauflo¨sende REM-Aufnahme des SrM-20 wt% ausgeheilt Al2SrM-
Pulverkomposits. b) REM-Aufnahme ebenfalls des SrM-20 wt% ausgeheilt Al2SrM-
Pulverkomposits mit c) zugeho¨riger EDX-Analyse der Elementverteilung von Sr, Fe,
O und Al.
gut die defekte Partikeloberfla¨che des hochenergetisch gemahlenen SrM Pulvers verifiziert wer-
den. Die Partikelgro¨ßen sind u¨berwiegend < 1 µm und somit unterhalb der kritischen Eindo-
ma¨nenteilchengro¨ße. Gro¨ßere Partikel bestehen versta¨rkt aus Agglomeraten feinerer Ko¨rner. Die
EDX-Untersuchung zeigt keine lokalen Al-Anreicherungen, woraus auf eine sehr gute, homogene,
Durchmischung der zwei Phasen durch die PKM-Mahlung geschlossen werden kann.
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Zusammenfassung: Untersuchung und Optimierung von Hexaferritpulver
Die eingefu¨hrte hochenergetische Aktivierung ermo¨glicht es, Hexaferrite bei geringen Temperatu-
ren von 1100 ◦C, im Vergleich zur klassischen Feststoffreaktion, zu kalzinieren. Dabei wird fu¨r
reines SrFe12O19 ein Phasenanteil > 95 % gebildet, die Partikelgro¨ßenverteilung betra¨gt 100 bis
1100 nm. Bereits einsetzendes Partikelwachstum bzw. Kristallitwachstum reduziert die Koerzitiv-
feldsta¨rke merklich. In Abha¨ngigkeit vom Al-Gehalt der Hexaferrite zeigt sich eine Verschiebung
des Partikelwachstums zu erho¨hten Temperaturen. Gleichzeitig wird, wie in der Literatur [42,51,52]
beschrieben, ein Anstieg der Koerzitivfeldsta¨rke und eine Abnahme der Sa¨ttigungsmagnetisierung
beobachtet.
Die nieder- (WM) und mittelenergetische (PKM) Mahlung zeigen in Abha¨ngigkeit von der Aus-
gangspartikelgro¨ße einen versta¨rkten Einfluss auf die Mikrostruktur und auf die magnetischen Ei-
genschaften der Pulver. Wa¨hrend die WM feine Partikel vorzugsweise nur deagglomeriert und erst
bei grobko¨rnigen Pulvern versta¨rkt Gitterverspannungen induziert, setzt bei der PKM bereits nach
kurzen Mahldauern (> 5 min) eine Zerkleinerung und Abnahme der magnetischen Kennwerte ein.
Eine homogene Mahlung, die in einer Partikelgro¨ßenverteilung von 50 bis 430 nm (durchschnittli-
che Partikelgro¨ße: 260 nm) resultiert, kann durch sechsstu¨ndige hochenergetische (AM) Mahlung
erreicht werden. Auch hier verschlechtern sich die magnetischen Kennwerte in ku¨rzester Zeit signi-
fikant.
Die neu erforschte Ausheilung in einer NaCl-Schmelze resultiert in erho¨hten magnetischen Kenn-
werten fu¨r reines SrM mit nur geringem Partikelwachstum, im Vergleich zu den kalzinierten Pul-
vern. Die synthetisierten Pulver sind mit 130 bis 680 nm unterhalb der kritischen Eindoma¨nenteil-
chengro¨ße. Fu¨r Al-substituierte Pulver konnte nachgewiesen werden, dass die Ausheilung in einer
NaCl-Matrix eine verbesserte Hexaferritphasenbildung, im Vergleich zur Kalzinierung, ermo¨glicht.
Durch die versta¨rkte Substitution von Fe3+ durch Al3+ sinkt allerdings die Sa¨ttigungsmagnetisie-
rung versta¨rkt, bei gleichzeitigem Anstieg der Koerzitivfeldsta¨rke. Die Betrachtung der Neukur-
ven zeigt, dass durch den Mahlprozess und die anschließende Ausheilung vor allem Partikel im
Eindoma¨nenteilchenbereich synthetisiert werden und diese zu einer erho¨hten Koerzitivfeldsta¨rke
beitragen. Ein sta¨rkerer Einfluss von Pinningmechanismen scheint aufgrund des weiterhin stetigen
Anstiegs der Neukurve fu¨r geringe a¨ußere Magnetfelder nicht zu existieren. Eine Implementierung
der Ansa¨tze in die industrielle Produktion sowie dazugeho¨rige erste Ergebnisse und Abscha¨tzungen
werden in Kapitel 6 pra¨sentiert. Weitere Ergebnisse der erforschten Pulversynthese sind in [103]
publiziert.
Fu¨r die gezeigten Ferrit-Ferrit-Komposite konnte eine homogene Durchmischung durch PKM-
Mahlung erreicht werden. Die Komposite zeigen dabei eine erho¨hte Koerzitivfeldsta¨rke, im Ver-
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gleich zur verwendeten hochremanenten Hexaferritphase, auf. Die Zugabe einer semi-harten AlNiCo-
Phase resultiert in Abha¨ngigkeit vom AlNiCo-Gehalt in einer Einschnu¨rung der Hystereseschleife.
Lokal ko¨nnen gro¨ßere AlNiCo-Partikel im Bereich von einigen µm nachgewiesen werden. Eine
Exchange-Spring-Kopplung konnte, aufgrund des grobkristallinen AlNiCo-Pulvers im Gro¨ßenbe-
reich einiger Mikrometer, nicht beobachtet werden.
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5.2 Erforschung von Ferritkompositmagneten
5.2.1 Freisinterung
In Kapitel 2.2.2 ist bereits die prima¨re Bedeutung der Mikrostruktur gesinterter Magnete zur
Erreichung hochremanenter und hochkoerzitiver Hexaferritmagnete beschrieben. Optimale Eigen-
schaften zeigen Magnete mit Ko¨rnern hoher Ausrichtung, die gleichzeitig den kritischen Eindo-
ma¨nenteilchenradius nicht u¨berschreiten. Zusa¨tzlich muss eine hohe Dichte erzielt werden. Dabei
ist der Anteil von Zweitphasen und Ausscheidung mo¨glichst gering zu halten. Die kommerzielle
Prozesstechnik (Kompaktierung und Freisinterung) einschließlich der Sinterparameter wird im Fol-
genden auf die hochenergetisch gemahlenen und ausgeheilten Pulver angewendet, und die Einflu¨sse
von Additiven (CaSiO3) und Al-Substitutionen sowie deren Auswirkungen werden dargestellt und
diskutiert.
Untersuchung zur Sintertemperatur:
Die ausgeheilten Pulver, ausfu¨hrlich beschrieben in Kapitel 5.1.3, weisen aufgrund der durchge-
fu¨hrten Temperung eine leicht erho¨hte durchschnittliche Partikelgro¨ße, im Vergleich zu gemah-
lenem Pulver, auf. Gleichzeitig ist fu¨r die ausgeheilten Pulver eine homogenere (schmalere) Par-
tikelgro¨ßenverteilung zu beobachten. Die Partikel sind weiterhin unterhalb der kritischen Eindo-
ma¨nenteilchengro¨ße. Die Effekte der Temperung haben direkte Einflu¨sse auf das Sinterverhalten
der Partikel. Verifiziert werden kann dies mithilfe dilatometrischer Messungen der differenzierten
relativen Schwindung (Schwindungsrate), dargestellt in Abbildung 5.17 a). Als Referenz ist die
Abb. 5.17: a) Differenzierte relative Schwindung d(l/L0)/dt und b) geometrische Dichten in Ab-
ha¨ngigkeit von der Sintertemperatur fu¨r unterschiedliche Ausgangspulver.
Schwindungsrate des kommerziellen Hexaferritpulvers M884 (schwarze Kurve) dargestellt. Auf das
Referenzpulver M884 wird im spa¨teren Verlauf der Diskussion genauer eingegangen, nachdem der
Einfluss von Sinteradditiven und Al-Substitutionen betrachtet wurde.
Fu¨r die hochenergetisch gemahlenen Pulver zeigt sich zuna¨chst ein sehr breiter Temperaturbereich,
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in dem die Schwindung des Magneten stattfindet, dargestellt in Abbildung 5.17, rote Kurve. Be-
dingt durch die breite Partikelgro¨ßenverteilung, setzen bereits erste Schwindungseffekte unterhalb
von 900 ◦C ein. Beim Sintern erfolgt das Kornwachstum u¨ber einen Materiestrom von kleinen Ko¨r-
nern zu gro¨ßeren. Die Triebkraft ist dabei die Minimierung der Oberfla¨chenenergie bzw. der freien
Enthalpie des Systems [106]. Dadurch kann ein Auflo¨sen kleinerer Ko¨rner mit hoher Oberfla¨chen-
energie zugunsten gro¨ßerer Ko¨rner beobachtet werden. Eine sehr breite Partikelgro¨ßenverteilung
des Ausgangspulvers fu¨hrt dabei zu fru¨hzeitigerer Schwindung.
Im Vergleich dazu zeigt das ausgeheilte Pulver, aufgrund der homogeneren Partikelgro¨ßenverteilung
und der gro¨ßeren Ausgangspartikel, ein spa¨teres Einsetzen der Schwindung und eine verringerte
maximale Schwindungsrate, dargestellt in Abbildung 5.17, blaue Kurve. Des Weiteren wird die ma-
ximale Schwindungsrate bei geringeren Temperaturen erreicht, im Vergleich zu gemahlenem Pulver.
Die maximale Schwindungsrate ist abha¨ngig von unterschiedlichen Parametern, beispielsweise der
Partikelgro¨ße und der Gru¨nlingsdichte (zwischen 40 % und 50 % der theoretischen Dichte), wes-
halb nur eine Aussage zum qualitativen Verlauf getroffen werden kann. Der stufenlose Verlauf der
ausgeheilten Pulver wird den homogenen Partikelgro¨ßen sowie der hohen Phasenreinheit nach der
Ausheilung zugeordnet und ist im weiteren Verlauf fu¨r alle ausgeheilten Pulver zu beobachten. Fu¨r
beide Pulver ist die Schwindung bei ca. 1250 ◦C abgeschlossen.
Die beschriebenen Effekte und Unterschiede in der Schwindung bzw. Schwindungsrate ko¨nnen
direkt mit der geometrischen Dichte und dem Gefu¨ge nach der Sinterung bei unterschiedlichen
Temperaturen korreliert werden. So zeigt sich in Abbildung 5.17 b) eine hohe geometrische Dichte
von > 4,75 g/cm3 (entspricht einer relativen Dichte von > 93 %) fu¨r Sinterungen ab 1160 ◦C.
Nur bei Verwendung des ausgeheilten Pulvers weist der Magnet nach 1160 ◦C-Sinterung erwar-
tungsgema¨ß eine verringerte geometrische Dichte von 4,64 g/cm3 auf, bedingt durch die verringerte
Sinteraktivita¨t im unteren Temperaturbereich (blaue Dreiecke).
Nach der 1240 ◦C-Sinterung konnte fu¨r das hochenergetisch gemahlene Pulver ein Schmelzen des
Sinterko¨rpers beobachtet werden. Fu¨r geschmolzene Proben zeigt sich versta¨rkt eine Abnahme der
geometrischen Dichte, ursa¨chlich ko¨nnen dabei Ausscheidungen wa¨hrend der Rekristallisation sein,
die allerdings nicht genauer quantifiziert worden sind. Somit ergibt sich, bezu¨glich der geometri-
schen Dichte, ein ideales Sintertemperaturintervall zwischen 1180 und 1220 ◦C.
Die Gefu¨geuntersuchungen von Probenquerschliffen, dargestellt in Abbildung 5.18, zeigen deutlich,
dass besonders im maximalen Schwindungsratenbereich zwischen 1180 und 1220 ◦C versta¨rktes
Kornwachstum einsetzt. Der Magnet aus dem kommerziellen Pulver weist dabei ein sehr homoge-
nes Korngefu¨ge, aufgrund der Zugabe von Sinteradditiven (siehe unten), auf. Die Ko¨rner zeigen
eine erho¨hte Ausrichtung auf, dabei ist die Basalebene der Ko¨rner senkrecht zur magnetischen Vor-
zugsrichtung (entspricht dem zuvor angelegten Magnetfeld beim Pressen). Nach 1180 ◦C-Sinterung
existiert eine Korngro¨ßenverteilung von ca. 0,5 bis 5 µm. Eine Erho¨hung der Sintertemperatur auf
1220 ◦C fu¨hrt zwar zu Kornwachstum, allerdings erfolgt dieses sehr homogen. Weiterhin liegt eine
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Abb. 5.18: Lichtmikroskopische Abbildungen von Querschliffen der Proben a) M884, b) SrM AM
und c) SrM AM ausgeheilt (jeweils TSinter = 1180
◦C) und d) M884, e) SrM AM und
f) SrM AM ausgeheilt (jeweils TSinter = 1220
◦C). Wa¨hrend der Feuchtkompaktierung
wird fu¨r alle Proben ein Magnetfeld parallel zur hier gezeigten c-Achse angelegt.
eher kubische Kornform vor (begru¨ndet durch die Zugabe von Ca, siehe unten). Im Gegensatz da-
zu zeigen die Mikrostrukturen der Magneten aus hochenergetisch gemahlenen Pulver (Abbildung
5.18 c)) und ausgeheilten Pulver (Abbildung 5.18 e)) deutlich versta¨rktes Kornwachstum entlang
der Basalebene auf. Die sehr flachen Ko¨rner sind dabei versta¨rkt fehlorientiert. Die Korngro¨ßen-
verteilung liegt im Bereich von 1 bis 7 µm. Durch Erho¨hung der Sintertemperatur auf 1220 ◦C
kommt es zu einem deutlichen Anstieg der Korngro¨ßen. Zwar ist weiterhin eine stark isotrop aus-
gerichtete feinkristalline Matrix zu beobachten, allerdings mit vereinzelten Ko¨rnern, die deutlich
oberhalb von 10 µm liegen, siehe Abbildung 5.18 d) und f) . Fu¨r den Magneten aus zuvor aus-
geheiltem Pulver ko¨nnen zwar nur vereinzelt gro¨ßere Ko¨rner beobachtet werden; allerdings liegen
diese im Bereich von 100 µm, exemplarisch gezeigt in Abbildung 5.18 f). Das heterogene Korn-
wachstum der gemahlenen und der ausgeheilten Pulver ist typisch fu¨r reinen Hexaferrit und erst
durch Sinteradditive zu steuern. Vergleichbare regellose Mikrostrukturen konnten in [107] beob-
achtet werden, sobald das Sintern bei erho¨hten Temperaturen (beispielsweise bei 1300 ◦C) erfolgte.
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Die beobachteten Gefu¨geeigenschaften lassen sich direkt mit den magnetischen Eigenschaften der
Proben korrelieren. Die Submikrometerko¨rner mit hohem Ausrichtungsgrad des kommerziellen
Pulvers M884 resultieren in hohen Koerzitivfeldsta¨rken von ca. 400 mT und Remanenzflussdichten
von 360 mT im gesinterten Magneten. Das beobachtete Kornwachstum, durch erho¨hte Sintertem-
peraturen, fu¨hrt zu einem Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke, dargestellt in Abbildung 5.19 a),
schwarze Quadrate. Magnete aus gemahlenen und ausgeheilten Pulvern weisen eine deutlich ge-
Abb. 5.19: a) Koerzitivfeldsta¨rke sowie b) Remanenzflussdichte und Sa¨ttigungspolarisation in
Abha¨ngigkeit von der Sintertemperatur fu¨r Magnete aus verschiedenen Ausgangspul-
vern.
ringere Koerzitivfeldsta¨rke auf, gezeigt in Abbildung 5.19 a). Aufgrund des Kornwachstums im
Sintertemperaturbereich von 1180 ◦C ist eine verringerte Koerzitivfeldsta¨rke bei Verwendung von
gemahlenen und ausgeheilten Pulvern zu erwarten. Ebenfalls resultiert nach Gleichung 2.8 eine
versta¨rkte Pla¨ttchenform von Ko¨rnern in einer Abnahme der Koerzitivfeldsta¨rke. Beide Aspekte,
Korngro¨ße und -form, sind somit ausschlaggebend fu¨r die verringerten Koerzitivfeldsta¨rken. Die
geringe Remanenz kann ebenfalls den Querschliffuntersuchungen entnommen werden. Wie oben
beschrieben, zeigt sich eine deutlich willku¨rlichere Orientierung der Ko¨rner, die den Ru¨ckgang der
Remanenz begru¨ndet. Fu¨r erho¨hte Sintertemperaturen zeigt sich vor allem fu¨r die Magnete aus aus-
geheilten Pulvern (blaue Dreiecke) eine Verschlechterung der magnetischen Kennwerte. Der starke
Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke und Remanenz kann dabei in der Ausbildung der beobachteten
Ko¨rner im Bereich von 100 µm begru¨ndet sein. Diese weisen eine geringe Koerzitivfeldsta¨rke auf
und resultieren bei sta¨rkerer Verkippung in einer Abnahme der Remanenzflussdichte. Aufgrund
des hohen Volumenanteils ist somit ein starker Ru¨ckgang der Remanenzflussdichte bei gleichzeitig
hoher Sa¨ttigungspolarisation zu erwarten.
Die hohe Ausrichtung und die erho¨hte Koerzitivfeldsta¨rke des Magneten, bedingt durch eine vor-
teilhafte Kornform und -gro¨ße des kommerziellen Ausgangspulvers, sind in der Zugabe der Sin-
teradditive CaSiO3 und einer untersto¨chiometrischen Al-Substitution begru¨ndet. Diese Verfahren
werden im Folgenden auf das hochenergetisch gemahlene und ausgeheilte Pulver angewendet.
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Einfluss des Sinteradditivs CaSiO3:
Die Effekte der Sinteradditive CaO und SiO2, beschrieben in Kapitel 2.3, werden im Folgenden
an mechanochemisch aktivierten Ausgangspulvern untersucht. Unter anderem wird in [53] gezeigt,
dass bereits eine geringe Zugabe und Variation von SiO2 und CaO die magnetischen Kennwerte
deutlich beeintra¨chtigen. Das optimale Verha¨ltnis und die ideale Menge sind dabei stark von der
Partikelgro¨ße bzw. spezifischen Partikeloberfla¨che abha¨ngig. Des Weiteren a¨ndert sich durch die
Zugabe der Sinteradditive die Sinteraktivita¨t, dementsprechend muss das Sinterprofil, insbesondere
die Sintertemperatur, angepasst werden. Im kommerziellen Prozess hat sich CaSiO3 als Sinteraddi-
tiv manifestiert. Nachfolgend werden die Ergebnisse fu¨r gesinterte Magneten nach der Zugabe von
1 wt% bis 4 wt% CaSiO3 fu¨r drei Pulver mit unterschiedlicher Ausgangspartikelgro¨ße dargestellt
und analysiert. Dabei erfolgt die Zugabe von CaSiO3:
i) wa¨hrend der hochenergetischen Mahlung nach 3 h. Die gesamte Mahldauer betra¨gt weiterhin
6 h. Pulverbezeichnung: SrM AM CaSiO3
ii) das in i) hergestellte Pulver wird dem zuvor beschriebenen Ausheilprozess (Unterkapitel 5.1.3)
unterzogen. Pulverbezeichnung: SrM AM CaSiO3 ausgeheilt
iii) hochenergetisch gemahlenes Hexaferritpulver wird zuna¨chst ausgeheilt und dann durch eine
24-stu¨ndige Walzenstuhlmahlung mit CaSiO3 versetzt. Pulverbezeichnung: SrM AM ausgeheilt
CaSiO3
Die Sinteraktivita¨t wird im Folgenden nur fu¨r die 4 wt% CaSiO3-Zugabe betrachtet, da sich ver-
gleichbare Trends fu¨r geringere CaSiO3-Zugaben zeigten. Fu¨r die drei Pulver sind die Schwindungs-
raten nach der Zugabe von 4 wt% CaSiO3 und die geometrischen Dichten fu¨r variierenden CaSiO3-
Gehalt nach 1180 ◦C-Sinterung in Abbildung 5.20 pra¨sentiert. Als Referenz ist die Schwindungsrate
Abb. 5.20: a) Differenzierte relative Schwindung d(l/L0)/dt und b) geometrische Dichten der
gesinterten Magnete in Abha¨ngigkeit von der Sintertemperatur fu¨r unterschiedliche
Ausgangspulver.
von reinem SrM abgebildet. Generell zeigt sich bei Verwendung des Ausgangspulvers SrM AM
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CaSiO3 ein leicht verzo¨gertes Einsetzen der Schwindung, die in der kornwachstumshemmenden
Funktion von Si begru¨ndet ist, dargestellt in Abbildung 5.20 a), schwarze Kurve. Der stufige Ver-
lauf, der auch fu¨r das reine SrM-Ausgangspulver beobachtet werden konnte, existiert weiterhin.
Eine inhomogene Partikelgro¨ßenverteilung kann eine Ursache dafu¨r sein. Zusa¨tzlich ist es mo¨glich,
dass eine inhomogene CaSiO3-Verteilung die nanoskaligen Partikel nicht ausreichend homogen um-
schließt und infolgedessen weiterhin Partikelwachstum auch bei geringen Temperaturen um 1050 ◦C
auftritt. Allerdings zeigen sich bereits ab 1100 ◦C eine deutliche Verringerung der Schwindungs-
rate und eine leichte Verschiebung der maximalen Schwindungsrate zu ho¨heren Temperaturen,
im Vergleich zu reinem, mechanochemisch aktiviertem Pulver. Die maximale Schwindungsrate ist
insgesamt deutlich geringer und la¨sst auf ein homogeneres Sinterverhalten, aufgrund der Si- und
Ca-Zugabe, schließen. Dabei ko¨nnen lokale Variationen des SiO2-SrO-Konzentrationsverha¨ltnises
(siehe RIGGI-Mechanismus) in unterschiedlichem Kornwachstum bzw. dessen Hemmung resultie-
ren.
Wird das Pulver nach der CaSiO3-Zugabe zuna¨chst ausgeheilt (Pulver SrM AM CaSiO3 aus-
geheilt) zeigt sich ein deutlich flacherer Verlauf, dargestellt in Abbildung 5.20 a) violette Kurve.
Dies ist begru¨ndet in der zuvor durchgefu¨hrten Ausheilung, die bereits zu Partikelwachstum fu¨hrt.
Daru¨ber hinaus fu¨hrt die Temperung zu einer schmaleren Partikelgro¨ßenverteilung, wodurch der
zuvor beobachtete stufige Verlauf zuru¨ckgeht. Des Weiteren ist die maximale Sinterrate geringer
und zu deutlich erho¨hten Temperaturen verschoben. Dies la¨sst auf eine sehr homogene Verteilung
von CaSiO3 schließen. Durch den Ausheilprozess kommt es zuna¨chst zu Partikelwachstum. Der
hohe Anteil von CaSiO3 sollte dabei ausreichen, um die Partikel, mit geringer spezifischer Parti-
keloberfla¨che, vollsta¨ndig zu umschließen. Durch die NaCl-Schmelzphase wa¨hrend der Ausheilung
ist ebenfalls eine verbesserte Verteilung des CaSiO3 durch eine erho¨hte Beweglichkeit bei geringen
Temperaturen von 1000 ◦C zu erwarten, vergleichbar mit der verbesserten Al-Diffusion in Kapitel
5.1.3. Allerdings erfolgte in der vorliegenden Arbeit keine Quantifizierung der CaSiO3-Verteilung
nach der Ausheilung. Es ko¨nnen aber erste Ru¨ckschlu¨sse durch die im Folgenden beobachteten
magnetischen Messungen und Mikrostrukturen gezogen werden.
Das Pulver iii) (SrM AM ausgeheilt CaSiO3), das zuvor ausgeheilt wurde und bei dem die
Zugabe und homogene Vermischung der 4 wt% CaSiO3 durch 24-stu¨ndige Walzenstuhlmahlung
erfolgte, zeigt bis ca. 1150 ◦C einen a¨hnlichen Verlauf wie Pulver SrM AM CaSiO3 ausgeheilt,
abgebildet in Abbildung 5.20 a) blaue Kurve. Es la¨sst darauf schließen, dass der hohe Anteil von
4 wt% CaSiO3 ausreicht, um einen Großteil der ausgeheilten Partikel vollsta¨ndig zu umschließen,
was das Kornwachstum signifikant hemmt. Erst ab 1150 ◦C steigt die Sinterrate sprunghaft an,
vergleichbar mit Pulver i). Die erho¨hte Sinterrate bei hohen Temperaturen, im Vergleich zu Pulver
ii), kann in einer inhomogenen Umschließung, besonders gro¨ßerer Partikel, durch die Walzenstuhl-
mahlung begru¨ndet sein.
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Bezu¨glich der geometrischen Dichte zeigt sich nach 1180 ◦C-Sinterung nur eine geringe Abha¨n-
gigkeit vom CaSiO3-Gehalt, dargestellt in Abbildung 5.20 b). Fu¨r die u¨berwiegende Anzahl von
Proben konnte eine relative Dichte > 93 % erreicht werden.
In Abha¨ngigkeit vom Herstellungsprozess, und der damit verbundenen Variation in der Partikelo-
berfla¨che, zeigen sich deutlich Unterschiede bezu¨glich der magnetischen Kennwerte des gesinterten
Magneten durch die Zugabe von 1 bis 4 wt% CaSiO3. In Abbildung 5.21 d) und e) werden die
Koerzitivfeldsta¨rken sowie Remanenzflussdichten und Sa¨ttigungspolarisationen der Magnete, be-
stehend aus den oben eingefu¨hrten Pulvern, gezeigt.
Abb. 5.21: Mikrostruktur von Querschliffen nach 1180 ◦C-Sinterung der Proben a) SrM AM 2
wt% CaSiO3, b) SrM AM 2 wt% CaSiO3 ausgeheilt und c) SrM AM ausgeheilt 2 wt%
CaSiO3. d) Koerzitivfeldsta¨rke sowie e) Remanenz und Polarisation der Magnetwerk-
stoffe in Abha¨ngigkeit vom CaSiO3-Gehalt nach 1180
◦C-Sinterung.
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Fu¨r das hochenergetisch gemahlene Pulver zeigt sich im Magneten zuna¨chst eine Verschlechterung
der Koerzitivfeldsta¨rke durch Zugabe von bis zu 2 wt% bei gleichzeitigem Anstieg der Remanenz-
flussdichte. Die verbesserte Ausrichtung ist begru¨ndet durch die Zugabe von Ca, womit der Anstieg
der Remanenzflussdichte zu erkla¨ren ist. Den Gefu¨geuntersuchungen in Abbildung 5.21 a) ist zu
entnehmen, dass neben einer sehr feinkristallinen Kornmatrix auch ein Großteil an sehr flachen, 5 -
7 µm großen Ko¨rner existiert, die zwar die Ausrichtung verbessern, aber, bedingt durch die Korn-
form, in einem Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke resultieren, siehe oben. Nach einem Minimum
bei ca. 1 wt% CaSiO3 ist ein stetiger Anstieg der Koerzitivfeldsta¨rke auf bis zu 350 mT nach der
Zugabe von 3 wt% CaSiO3 zu beobachten. Mikrostrukturuntersuchungen nach der 3 wt% CaSiO3-
Zugabe ergaben, dass ein deutlich homogeneres Kornwachstum mit durchschnittlichen Korngro¨ßen
. 3 µm erreicht werden konnte (verbesserte Mikrostruktur im Folgenden gezeigt fu¨r 3 wt% CaSiO3-
Zugabe und TSinter = 1220
◦C). Die optimale CaSiO3-Zugabe von ca. 3 wt% fu¨r hochenergetisch
gemahlenes Pulver liegt u¨ber dem kommerziell eingesetzten CaSiO3-Gehalt (ca. 1 wt%), da die
Ausgangspartikel eine gro¨ßere spezifische Partikeloberfla¨che, im Vergleich zu kommerziellen Pul-
vern, aufweisen.
Wird das Pulver nach der CaSiO3-Zugabe ausgeheilt (SrM AM CaSiO3 ausgeheilt) und anschlie-
ßend gesintert, zeigt sich ein a¨hnlicher Verlauf; allerdings ergibt sich aufgrund der gro¨ßeren Aus-
gangspartikel bereits fu¨r geringere CaSiO3-Zugabe ein deutlicher Anstieg der Koerzitivfeldsta¨rke
im gesinterten Magneten. Ein Maximum von ca. 370 mT wird durch die Zugabe von 2 wt% CaSiO3
erreicht. Dies korreliert sehr gut mit der feinko¨rnigen Mikrostruktur im Bereich von ca. 1 µm in
Abbildung 5.21 b). Weiterhin existieren vereinzelt Ko¨rner > 10 µm, allerdings ist der entsprechen-
de Anteil sehr gering. Eine weitere Erho¨hung des CaSiO3-Gehalts zeigt erneut die kontinuierliche
Verschlechterung der Koerzitivfeldsta¨rke. Die Sa¨ttigungspolarisation und Remanenzflussdichte zei-
gen bei Variation des CaSiO3-Gehalts nur geringe Vera¨nderungen auf. Allerdings ergibt sich im
Vergleich zu nicht ausgeheiltem Pulver eine deutlich geringere Remanenzflussdichte nach der Sinte-
rung im Magneten. Die Ursache dafu¨r ko¨nnen durch den Ausheilprozess induzierte Versinterungen
von Partikeln sein. Diese lassen sich in der verwendeten Pressvorrichtung nur schwer separieren
und ideal ausrichten. Es wurde bereits in Kapitel 5.1.3 beobachtet, dass nach der Ausheilung eine
niederenergetische Mahlung auf dem Walzenstuhl zur Deagglomeration und Zersto¨rung von Ver-
sinterungen durchzufu¨hren ist.
Fu¨r das ausgeheilte Pulver iii) ist zwar eine Walzenstuhlmahlung zur homogenen Vermischung der
CaSiO3-Zugabe durchgefu¨hrt wurden, die auch in einer verbesserten Ausrichtbarkeit und in einer
erho¨hten Remanenzflussdichte resultiert, allerdings ist die maximale erreichte Koerzitivfeldsta¨rke
im Magneten deutlich verringert. Ein Maximum zeigt sich nach der Zugabe von 1,5 wt% CaSiO3
mit 250 mT. Die Mikrostruktur weist ein sehr feines Korngefu¨ge auf, dargestellt in Abbildung
5.21 c). Dabei ist nicht auszuschließen, dass durch eine feinere Sinteradditivzugabe von CaSiO3 im
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Bereich von 0 wt% bis 2 wt%, aufgrund der gro¨ßeren Ausgangspartikel, erho¨hte Koerzitivfeldsta¨r-
ken erreicht werden ko¨nnen. Nach der Optimierung des CaSiO3-Gehalts kann im na¨chsten Schritt
erneut die Sintertemperatur leicht variiert werden, wodurch geringfu¨gige Verbesserungen der ma-
gnetischen Eigenschaften erreicht werden ko¨nnen.
Einfluss von Al3+-Substitutionen:
Aus vorherigen Untersuchungen, beispielsweise [51, 108], ist bereits die Erho¨hung der Koerzitiv-
feldsta¨rke durch Al3+-Substitutionen fu¨r Hexaferrite bekannt. Im Folgenden wird der Effekt fu¨r
den hochenergetischen Mahlprozess und fu¨r ausgeheilte Pulver auf die magnetischen Eigenschaften
von gesinterten Magnetwerkstoffen untersucht und werden die Ergebnisse dargestellt.
Der Einfluss von Al3+-Substitutionen auf das Sinterverhalten der Pulver wurde zuna¨chst erneut
mithilfe dilatometrischer Messungen studiert. Die Schwindungsraten zeigen, dass durch eine er-
ho¨hte Al3+-Substitution erst bei deutlich ho¨heren Temperaturen eine versta¨rkte Sinteraktivita¨t
einsetzt, dargestellt in Abbildung 5.22 a). Die Temperatur zur Erreichung der maximale Schwin-
Abb. 5.22: a) Differenzierte relative Schwindung d(l/L0)/dt von Al-substituierten Hexaferriten
und b) geometrische Dichten in Abha¨ngigkeit von der Sintertemperatur fu¨r unter-
schiedlich Al-substituierte Ausgangspulver.
dungsrate steigt in Abha¨ngigkeit vom Al-Gehalt von 1200 ◦C (x = 1) auf 1260 ◦C (x = 2) an.
Dies belegt, die bereits fu¨r die Pulver beobachtete partikelwachstumshemmende Funktion einer
Al-Substitution. Durch diese setzt erst bei erho¨hten Temperaturen eine versta¨rkte Sinteraktivita¨t
und damit ein Partikel- bzw. Kornwachstum ein.
Die Resultate der Al3+-Substitution bezu¨glich der geometrischen Dichte werden in Abbildung 5.22
b) nach 90-minu¨tiger Sinterung im Temperaturintervall von 1180 ◦C bis 1240 ◦C dargestellt. Es
zeigt sich fu¨r Al1SrM ein nahezu konstanter Verlauf mit geometrischen Dichten > 4,75 g/cm
3. Die
Abnahme der Dichte bei erho¨hten Sintertemperaturen wird wieder auf mo¨gliche Ausscheidungen
zuru¨ckgefu¨hrt. Die zuvor festgestellte kornwachstumshemmende Funktion und vollsta¨ndige Pha-
senbildung bei erho¨hten Temperaturen Al-substituierten Hexaferrits kann an der geometrischen
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Dichte von Al2SrM nachvollzogen werden. So fu¨hren geringe Sintertemperaturen von bis zu 1180
◦C
zu Dichten < 4,25 g/cm3. Erst ab 1200 ◦C werden geometrische Dichten von 4,5 g/cm3 (relative
Dichte von ca. 91 %) erreicht. Insgesamt ergeben sich bei erho¨hten Sintertemperaturen deutlich ge-
ringere geometrische Dichten. Nach [51] sinkt die theoretische Dichte durch Al-Substitutionen und
betra¨gt fu¨r Al2SrM ca. 4,9 g/cm
3. Die experimentellen Daten hochenergetisch gemahlener Pulver
der vorliegenden Arbeit besta¨tigen diese Ergebnisse. Ein vergleichbarer Verlauf zeigt sich ebenfalls
fu¨r den Magneten aus ausgeheiltem Pulver Al2SrM ausgeheilt. Die erho¨hte geometrische Dichte
von Al2SrM ausgeheilt (bei geringen Sintertemperaturen) kann aufgrund der erho¨hten Sinter-
aktivita¨t bei geringeren Temperaturen, im Vergleich zu gemahlenen Al2SrM, erwartet werden. Das
ausgeheilte Pulver zeigte bereits die Rekristallisation der Al-reichen Hexaferritphase bei geringe-
ren Temperaturen. Es wird vermutet, dass das feinkristalline Pulver somit bereits bei geringen
Temperaturen versintern kann, wodurch eine Schwindung zu beobachten ist. Das hochenergetisch
gemahlene und nicht ausgeheilte Pulver hingegen beno¨tigt zuna¨chst erho¨hte Temperaturen zur
Rekristallisation der Al-reichen Phase. Anschließend setzt bei leicht erho¨hten Temperaturen das
Sintern bzw. die versta¨rkte Schwindung ein.
Die Mikrostruktur der Al-substituierten Hexaferrite ist in Abbildung 5.23 abgebildet. Exemplarisch
sind fu¨r die zuvor betrachteten Al-substituierten Magnete die Gefu¨ge nach der 1220 ◦C-Sinterung
dargestellt. Bei genauerer Betrachtung ist zu erkennen, dass alle drei Magnetwerkstoffe ein sehr
feines Gefu¨ge . 2 µm mit hoher Porosita¨t aufweisen. Aufgrund der hohen Dichte ist eine so hohe
offene Porosita¨t eher untypisch. Ob beispielsweise der Schleif- und Polierprozess partiell sehr feine
Ko¨rner herausgelo¨st und somit die offene Porosita¨t induziert hat, konnte nicht explizit nachgewie-
sen werden.
Erneut ko¨nnen Sinterrate, Mikrostruktur und die geometrische Dichte sehr gut mit den magne-
tischen Eigenschaften korreliert werden. Abbildung 5.23 d) ist zu entnehmen, dass die Koerzitiv-
feldsta¨rke einen starken Anstieg, im Vergleich zu reinem SrM, durch die Erho¨hung des Al-Gehalts
aufweist. Fu¨r die Proben Al1SrM zeigen sich nahezu konstante Werte. Ein Vergleich mit den Koer-
zitivfeldsta¨rken nach der Kalzinierung (Kapitel 5.1.1) zeigt, dass bereits ab 1100 ◦C Kornwachstum
einsetzt und die Koerzitivfeldsta¨rke von ca. 620 mT auf ca. 500 mT sinkt. Vergleichbar ist es in
den gesinterten Proben; zwar steigt die Koerzitivfeldsta¨rke im Vergleich zu reinem Sr-Hexaferrit
an, ist aber aufgrund einsetzenden Kornwachstums bereits zur Koerzitivfeldsta¨rke des kalzinier-
ten Ausgangspulvers verringert. Drastisches Kornwachstum wird durch den erho¨hten Al-Gehalt
im untersuchten Temperaturbereich bis 1240 ◦C unterdru¨ckt, weshalb die Koerzitivfeldsta¨rke in
etwa konstant bleibt. Fu¨r Al2SrM-Proben mit geringer geometrischer Dichte (TSinter ≤ 1200 ◦C)
resultieren die Koerzitivfeldsta¨rken in erho¨hten Werten bis zu 910 mT, aufgrund des geringen
Kornwachstums. Gleichzeitig ko¨nnen reduzierte Remanenz und Sa¨ttigungspolarisationen festge-
stellt werden, die wiederum mit der geringen Dichte korrelieren, gezeigt in Abbildung 5.23 e).
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Abb. 5.23: Querschliffe der Proben a) Al1SrM AM, b) Al2SrM AM und c) Al2SrM AM aus-
geheilt nach 1220 ◦C-Sinterung. d) Koerzitivfeldsta¨rke und e) Remanenz und Sa¨t-
tigungspolarisation der Al-substituierten Magnetwerkstoffe in Abha¨ngigkeit von der
Sintertemperatur.
Der starke Ru¨ckgang der Sa¨ttigungspolarisation tra¨gt nach Gleichung 2.8 ebenfalls zur erho¨hten
Koerzitivfeldsta¨rke bei. Ab 1220 ◦C setzt, vergleichbar mit Al1SrM (ab 1180 ◦C), versta¨rktes Korn-
wachstum ein, wodurch die Koerzitivfeldsta¨rke abnimmt.
Simultaner Einfluss von CaSiO3 und Al
3+-Substitutionen:
Die Kombination von CaSiO3 und Al-reicher Hexaferritphase erlaubt es, den CaSiO3-Gehalt zu
reduzieren, da die Zugabe von Al das Kornwachstum bereits unterdru¨ckt. Dieser Aspekt kommt
im industriellen Pulver M884 zum Einsatz. Fu¨r hochenergetisch gemahlenes und fu¨r ausgeheiltes
Al2SrM wurde der CaSiO3-Gehalt im Bereich von 2 wt% optimiert (TSinter = 1230
◦C). Im Ver-
gleich zur vorherigen Betrachtung ohne CaSiO3 kann die Koerzitivfeldsta¨rke auf 700 mT (Al2SrM
AM) bzw. 600 mT (Al2SrM AM ausgeheilt) gesteigert werden. Die Sa¨ttigungspolarisation ist kon-
stant im Bereich zwischen 210 und 230 mT. Ein signifikanter Anstieg der Remanenz ist fu¨r das
hochenergetisch gemahlene Pulver Al2SrM AM im Magneten zu beobachten, sie steigt von 150 auf
ca. 200 mT (nach der Zugabe von 2,2 wt% CaSiO3). Obwohl die Ausgangspartikel sehr klein sind,
reichen geringe CaSiO3-Zugaben aus, um signifikante Verbesserungen zu erreichen.
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Zusammenfassung: Druckloses Sintern
Fu¨r die drucklose Sinterung hochenergetisch gemahlener und ausgeheilter Hexaferritpulver zeigt
sich eine optimale Sintertemperatur im Bereich von 1200 ◦C. Aufgrund der nanokristallinen He-
xaferritpartikel wird ein erho¨hter Gehalt von 2 - 4 wt% an CaSiO3 beno¨tigt, um das Kornwachs-
tum effektiv zu hemmen und erho¨hte Koerzitivfeldsta¨rken und Remanenzflussdichten zu erreichen.
Hierbei ist die erho¨hte spezifische Partikeloberfla¨che im Vergleich zu kommerziellem Referenzpul-
ver M884 [14,102] ausschlaggebend.
Ein erho¨hter Al-Gehalt resultiert, wie erwartet [42,51,52], in erho¨hten Koerzitivfeldsta¨rken und ver-
ringerten Sa¨ttigungsmagnetisierungen im Vergleich zu reinem Sr-Hexaferrit. Die besten Ergebnisse
ko¨nnen nach hochenergetischer Mahlung und der Zugabe von 3 wt% CaSiO3 mit einer Koerzitiv-
feldsta¨rke von 350 mT und einer Remanenzflussdichte von 340 mT fu¨r reinen Sr-Hexaferrit erzielt
werden.
Insgesamt zeigen sich fu¨r die Pulver eine sehr gute Prozessierbarkeit und Reproduzierbarkeit der
magnetischen Kennwerte im gesinterten Magneten, allerdings im Vergleich zum Referenzpulver
schlechtere magnetische Eigenschaften. Die Anwendung des ausgeheilten Pulvers im industriellen
Herstellungsprozess zeigt keine Verbesserungen der magnetischen Kennwerte auf. In Kapitel 6 wird
ausfu¨hrlicher auf die industrielle Relevanz der Ergebnisse eingegangen.
5.2.2 Heißpressen
Die in Kapitel 5.1 vorgestellten Pulver werden im Folgenden mithilfe druckunterstu¨tzter Sinterung,
dem sogenannten Heißpressen (HP), kompaktiert. Der genaue Versuchsaufbau und die Prozesspa-
rameter sind in Kapitel 3.2.3 angegeben.
Dabei wurden CaSiO3-freie Pulver verwendet, um die Prozessparameter Druck, Temperatur, Heiz-
rate und Haltezeit besser untersuchen zu ko¨nnen. Im Vordergrund steht die Untersuchung bezu¨glich
der Kompaktierbarkeit und den idealen Prozessparametern reiner und Al-substituierter Hexaferrite
in sauerstoffarmer Atmospha¨re. Zusa¨tzlich wird die Prozessierbarkeit ausgeheilter Pulver studiert
und die magnetischen Kennwerte - insbesondere die Koerzitivfeldsta¨rke - mit den freigesinterten
Proben verglichen sowie mo¨gliche Vor- und Nachteile der jeweiligen Prozesstechnik aufgezeigt.
Dabei soll der angelegte Pressdruck das Kornwachstum unterdru¨cken, das volldichte (relative geo-
metrische Dichte > 90 %) Sintern bei geringen Temperaturen ermo¨glichen und zu verku¨rzten
Haltezeiten, im Vergleich zum Freisinterprozess, fu¨hren.
Die hohen Aufheizraten aus [65] ko¨nnen fu¨r die verwendete Anlage und die Al2O3-Matrizen nicht
u¨bernommen werden. Fu¨r die in der vorliegenden Arbeit gezeigten Ergebnisse wurden der Press-
druck von 40 kN (57 MPa), die Haltezeit von 30 min und ein Unterdruck von 1 mbar konstant
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gehalten. Ein negativer Einfluss der sauerstoffreduzierten Atmospha¨re konnte nicht nachgewiesen
werden, so zeigten Referenzmessungen unter Atmospha¨renbedingungen fu¨r die Hexaferritpulver
vergleichbare Ergebnisse.
Im Weiteren Verlauf werden einige Kompositpulver aus Kapitel 5.1.5 mit der Heißpresse kom-
paktiert und die Phasenbesta¨ndigkeit sowie die magnetischen Kennwerte untersucht. Die Gru¨n-
lingsdichte nach dem Vorpressen betra¨gt fu¨r die auf Hexaferrit basierenden Pulver ca. 50 % der
theoretischen Dichte.
Heißpressen von SrFe12O19:
Die Heißpressexperimente des SrFe12O19-Pulvers erfolgen sowohl an hochenergetisch gemahlenem
als auch an ausgeheiltem Pulver. In Abha¨ngigkeit vom Herstellungsprozess der Ausgangspulver
variieren die optimalen Heißpressparameter und die magnetischen Kennwerte der Werkstoffe. In
Abbildung 5.24 a) wird die Geschwindigkeit der Pressstempel wa¨hrend des Heißpressens gezeigt.
Durch diese ko¨nnen Ru¨ckschlu¨sse auf das Schwindungs- und Sinterverhalten gezogen werden. So
Abb. 5.24: a) Geschwindigkeit der Pressstempel in Abha¨ngigkeit von der Temperatur fu¨r hoch-
energetisch gemahlenes und ausgeheiltes SrM-Pulver. b) Geometrische Dichten der
Magnetwerkstoffe nach Sinterung im Temperaturbereich von 800 bis 1100 ◦C.
zeigt sich, dass fu¨r die hochenergetisch gemahlenen SrFe12O19-Pulver bereits ab 680
◦C erste Sin-
tervorga¨nge einsetzen, siehe Abbildung 5.24 a) rote Kurve. Allerdings ist Abbildung 5.24 b) zu
entnehmen, dass deutlich erho¨hte Temperaturen notwendig sind, um einen mo¨glichst volldichten
Magneten zu erzeugen. Das Heißpressen bei 800 ◦C fu¨hrt noch zu Magnetwerkstoffen mit erho¨hter
Porosita¨t, die durch eine REM-Aufnahme in Abbildung 5.25 verifiziert ist. Ab 850 ◦C kann eine
deutliche Erho¨hung > 90 % der relativen geometrischen Dichte festgestellt werden. Ein starkes
Versintern der Ko¨rner ist bereits fu¨r 900 ◦C (siehe Abbildung 5.25) erreicht. Die weitere Erho¨hung
der Sintertemperaturen u¨ber 1000 ◦C fu¨hrt zum Schmelzen des Hexaferrits.
Erneut kann beobachtet werden, dass durch die vorgeschaltete Ausheilung die Sinteraktivita¨t, im
Vergleich zu gemahlenem Pulver, zu deutlich erho¨hten Temperaturen verschoben ist. Ein a¨hnliches
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Verhalten konnte im Freisinterprozess in Kapitel 5.2.1 nachgewiesen werden. Im Heißpressprozess
setzt die Sinterung bei ca. 820 ◦C ein. Anwendungsrelevante geometrische Dichten von > 90 %
werden ab 950 ◦C erreicht. Das Schmelzen des Magneten aus ausgeheilten Pulvern setzt bei ca.
1100 ◦C ein. Fu¨r beide Pulveransa¨tze kann ein Ru¨ckgang der geometrischen Dichte fu¨r geschmol-
zene Hexaferritproben beobachtet werden. Das Einsetzen von Phasenausscheidungen kann dabei
wiederum nicht ausgeschlossen werden und wird ursa¨chlich fu¨r die Abnahme der Dichten sein.
Exemplarisch wird in Abbildung 5.25 die Partikelmorphologie des verwendeten hochenergetisch
gemahlenen SrFe12O19-Pulvers und des Gefu¨ges nach dem Heißpressen bei 800
◦C und 900 ◦C
gezeigt. Es ist deutlich zu erkennen, dass bereits fu¨r 800 ◦C leichtes Kornwachstum einsetzt. Wei-
Abb. 5.25: a) REM-Aufnahme des Ausgangspulvers SrM AM. Mikrostruktur (Aufsicht) nach
dem Heißpressen bei b) 800 ◦C und c) 900 ◦C.
terhin existieren Ko¨rner in der Gro¨ßenordnung von Partikeln des verwendeten Ausgangspulvers.
Zusa¨tzlich ist eine erho¨hte offene Porosita¨t zu erkennen, die ursa¨chlich fu¨r die geringe geometri-
sche Dichte ist. Nach der 900 ◦C-Sinterung zeigt sich eine deutlich geringere offene Porosita¨t. Die
Korngro¨ßen liegen im Bereich von 0,5 bis 1 µm und somit deutlich im Bereich der kritischen Ein-
doma¨nenteilchengro¨ße. Eine Vielzahl sehr kleiner Ko¨rner ist dabei durch Sinterha¨lse miteinander
verbunden.
Aufgrund der sehr feinen Kornstrukturen ist eine sehr hohe Koerzitivfeldsta¨rke zu erwarten, aller-
dings zeigt sich fu¨r die hergestellten Magnetwerkstoffe nach der Heißkompaktierung ein kontra¨res
Verhalten. So resultieren Magnete aus hochenergetisch gemahlenem Pulver mit geringer geome-
trischer Dichte in einer Koerzitivfeldsta¨rke von bis zu 250 mT und somit geringfu¨gig u¨ber der
Koerzitivfeldsta¨rke des hochenergetisch gemahlenen Ausgangspulvers (ca. 190 mT). Erho¨hte Sin-
tertemperaturen fu¨hren zu einer kontinuierlichen Abnahme der Koerzitivfeldsta¨rke und zu einem
Anstieg der geometrischen Dichte sowie der Remanenz und Sa¨ttigungspolarisation, dargestellt in
Abbildung 5.26 rote Kurve. Die Koerzitivfeldsta¨rke ist vergleichbar mit Koerzitivfeldsta¨rken frei-
gesinterter Proben, die versta¨rktes Kornwachstum aufweisen. Allerdings kann beispielsweise fu¨r
die bei 900 ◦C (Abbildung 5.25 c)) heißkompaktierte Probe kein versta¨rktes Kornwachstum beob-
achtet werden. Im Gegenteil, die Ko¨rner sind deutlich homogener und kleiner als fu¨r freigesinterte
Magnetwerkstoffe (ohne Zugabe von CaSiO3). Sobald CaSiO3 im Freisinterprozess eingesetzt wird,
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Abb. 5.26: Vergleich a) der Koerzitivfeldsta¨rken sowie b) Remanenzflussdichten sowie Polari-
sationen von Magnetwerkstoffen aus hochenergetisch gemahlenem und ausgeheiltem
Pulver nach dem Heißpressen.
werden a¨hnlich feine Korngefu¨ge beobachtet, allerdings mit deutlich ho¨heren Koerzitivfeldsta¨rken.
Somit kann fu¨r die heißgepressten Proben die Korngro¨ße nicht ausschlaggebend fu¨r die geringe
Koerzitivfeldsta¨rke sein. Auch die Form der Ko¨rner ist vorzugsweise kubisch und sollte in erho¨hten
Koerzitivfeldsta¨rken resultieren. Die Ursachen fu¨r die geringe Koerzitivfeldsta¨rke sind durch den
Heißpressprozess induzierte Gitterverspannungen und unterdru¨ckte Ausheilprozesse von Gitterver-
spannungen, die durch die vorgeschaltete Mahlung induziert wurden (siehe Freisinterung). Verifi-
ziert werden kann dies u¨ber eine Temperung der HP-Proben. Die Ergebnisse werden ausfu¨hrlich
im Anschluss im Abschnitt Temperung von heißgepressten SrFe12O19 und SrFe10Al2O19
Magnetwerkstoffen diskutiert.
Bevor die Ursache dafu¨r intensiver analysiert wird, erfolgt eine genauere Betrachtung der 1100 ◦C-
HP-Probe. Wie bereits erwa¨hnt, setzen bei dieser Temperatur versta¨rkte Schmelzprozesse wa¨hrend
des Heißpressens ein. Gleichzeitig ko¨nnen dadurch aber Ko¨rner wachsen, wodurch die Koerzitiv-
feldsta¨rke erwartungsgema¨ß weiter sinkt. Das Besondere zeigt sich nun in der erho¨hten Rema-
nenz bzw. Ausrichtung (Br/J1,256 von ca. 0,83 und Br/Js von ca. 0,77) fu¨r die zuvor isotrope
Ausgangspartikelverteilung. In Abbildung 5.27 sind entsprechende Lichtmikroskopaufnahmen der
Probenquerschliffe gezeigt. Der Vergleich mit der feinko¨rnigen 850 ◦C-HP-Probe (Abbildung 5.27
a)) zeigt deutlich, dass fu¨r die 1100 ◦C-HP-Probe (Abbildung 5.27 b)) versta¨rktes Kornwachstum
einsetzt und sich eindeutig eine Vorzugsrichtung der dunkleren Kornstrukturen einstellt. Die unty-
pische Kornform und -farbe deutet dabei auf Ausscheidungen hin, die wahrscheinlich ursa¨chlich fu¨r
die Abnahme der Dichte nach der Heißkompaktierung bei erho¨hten Temperaturen sind. Nach der
Schmelze sammelt sich die dunkle Zweitphase beim Rekristallisieren teilweise um die Korngrenzen
des Hexaferrits (beispielsweise im schwarzen Rechteck in Abbildung 5.27 b)). Ein weiterer Mecha-
nismus, der fu¨r Keramiken beim Heißkompaktieren zu erho¨hten Kornorientierungen fu¨hrt, ist das
Korngrenzengleiten. Kimura et al. zeigten 1989 ausfu¨hrliche Studien (u.a. Einfluss von Fu¨llmate-
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Abb. 5.27: Mikrostruktur von Probenquerschliffen der hochenergetisch gemahlenen Pulver nach
dem Heißpressen bei a) 850 ◦C und b) 1100 ◦C. Die Pressrichtung ist parallel zur
gezeigten c-Achse. In Abbildung b) ist eine versta¨rkte Textur zu erkennen.
rialien [1]) zur Erho¨hung der Kornorientierungen durch Heißpressen in der Keramik Bi4Ti3O12.
Die Ko¨rner zeigten dabei eine Kornausrichtung von bis zu 91 % auf; beim Hexaferrit a¨ußert sich
die Kornausrichtung zusa¨tzlich in einer erho¨hten Remanenz. Vergleichbare Mechanismen wurden
aktuell fu¨r Hexaferrite noch nicht tiefgru¨ndig untersucht. Ob es sich um eine gerichtete Rekris-
tallisation aus der Schmelzphase bei angelegtem Druck handelt oder ob das Korngrenzengleiten
der entscheidende Mechanismus ist, der zur Umordnung bei erho¨hten Heißpresstemperaturen von
Ko¨rnern fu¨hrt, kann nicht abschließend gekla¨rt werden. Eine detaillierte Analyse mittels REM-
Untersuchungen zur hochauflo¨senden Abbildung der Hexaferritko¨rner wurde nicht durchgefu¨hrt,
da die Temperung zur Erho¨hung der Koerzitivfeldsta¨rke im Vordergrund stand.
Der Vergleich mit heißgepressten Magneten aus ausgeheiltem SrFe12O19-Ausgangspulver zeigt
einen signifikanten Unterschied zu Proben aus hochenergetisch gemahlenen Pulvern nach dem
Heißpressen bei 800 ◦C. Zuna¨chst ist ein Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke von 520 mT (Aus-
gangspulver) auf ca. 410 mT zu beobachten. Basierend auf der geringen geometrischen Dichte,
zeigt sich aber eine deutlich erho¨hte Koerzitivfeldsta¨rke im Vergleich zu Proben aus nicht aus-
geheiltem Pulver. Die weitere Erho¨hung der Sintertemperatur resultiert in volldichten Magneten,
allerdings mit verringerter Koerzitivfeldsta¨rke. Die magnetischen Kennwerte von SrFe12O19 und
ausgeheiltem SrFe12O19 na¨hern sich ab Sintertemperaturen von 900
◦C deutlich an. Versta¨rktes
Kornwachstum, das ursa¨chlich fu¨r eine geringere Koerzitivfeldsta¨rke wa¨re, kann auch nach dem
Heißpressen bei 1000 ◦C nicht nachgewiesen werden. Des Weiteren kann eine sehr hohe Remanenz-
flussdichte von bis zu 350 mT der leicht umgeschmolzenen Proben nachgewiesen werden (erneut
isotrope Ausgangspartikelverteilung im Gru¨nling, Br/J1,256 von ca. 0,92 und Br/Js von ca. 0,8),
allerdings bei sehr geringen Koerzitivfeldsta¨rken und mit sta¨rkeren Phasenausscheidungen, darge-
stellt in Abbildung 5.26 blaue Kurven und in Abbildung 5.27 b).
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Heißpressen von SrFe10Al2O19:
In Hinblick auf die Entwicklung einer hartmagnetischen Phase, mit erho¨hter Koerezitivfeldsta¨r-
ke zur Austauschkopplung mit einer weichmagnetischen Phase, wurde bereits die Substitution von
Fe3+ durch Al3+ in Hexaferrit als aussichtsreiches Verfahren in Pulvern und beim Freisinterprozess
vorgestellt. Die Ergebnisse zur Prozessierbarkeit dieser hochkoerzitiven Phase in einer sauerstoffre-
duzierten Atmospha¨re mittels Heißpresse werden im Folgenden dargestellt. Des Weiteren kann aus
den Ergebnissen auf die Mechanismen bzw. Ursachen der zuvor beobachteten geringen Koerzitiv-
feldsta¨rken nach Kompaktierung und Sinterung durch das Heißpressen geschlossen werden.
Die Heißpressversuche von SrFe10Al2O19 erfolgen erneut fu¨r hochenergetisch gemahlenes und aus-
geheiltes Pulver. Die Sinteraktivita¨t bzw. die Geschwindigkeit des Pressstempels ist in Abbildung
5.28 dargestellt. Es kann beobachtet werden, dass die Schwindung und somit die Sinterung der
Abb. 5.28: a) Geschwindigkeit der Pressstempel in Abha¨ngigkeit von der Temperatur fu¨r hoch-
energetisch gemahlenes und ausgeheiltes Al2SrM-Pulver. b) Geometrische Dichten
der Al-reichen Magnetwerkstoffe nach Sinterung im Temperaturbereich von 900 bis
1100 ◦C.
Al-substituierten Hexaferrite erneut erst bei ho¨heren Temperaturen, im Vergleich zu hochener-
getisch gemahlenem, reinem Sr-Hexaferrit, einsetzt. Die maximale Stempelgeschwindigkeit beim
Heißpressen der ausgeheilten Al-reichen Pulver ist dabei deutlich erho¨ht (blaue Kurve). Fu¨r beide
Pulver ist die Schwindung im Bereich von 1050 ◦C vollsta¨ndig abgeschlossen und fu¨hrt bei ho¨-
heren Temperaturen zum Schmelzen des Hexaferrits. Fu¨r das hochenergetisch gemahlene Pulver
zeigt sich ein geringerer Anstieg bis zur maximalen Schwindungsgeschwindigkeit (rote Kurve), die
ebenfalls im Vergleich zu ausgeheiltem Pulver deutlich geringer ist. Eine Ursache dafu¨r sind die
unterschiedlichen Partikelgro¨ßen durch den Mahlprozess bzw. der anschließenden Ausheilung. Da
das ausgeheilte Pulver eine deutlich geringere Sinteraktivita¨t fu¨r geringere Temperaturen besitzt,
setzt die Schwindung erst bei ho¨heren Temperaturen ein. Die homogene Partikelgro¨ßenverteilung
resultiert nach dem Einsetzen des Versinterns in einer homogenen und erho¨hten Sinterung wodurch
ein steiler Anstieg zu beobachten ist.
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Bei Betrachtung der geometrischen Dichte zeigt sich, dass ab 950 ◦C volldichte Magnetwerkstof-
fe fu¨r hochenergetisch gemahlene SrFe10Al2O19-Pulver erzielt werden ko¨nnen, gezeigt in Abbil-
dung 5.28 b) rote Kurve. Dabei erfolgt die Sinterung fast bei maximaler Sinterrate aufgrund des
lang gezogenen Verlaufs im Bereich der maximalen Schwindungsgeschwindigkeit. Fu¨r ausgeheil-
tes SrFe10Al2O19 ist der Verlauf der Schwindungsrate deutlich steiler und zeigt ein Maximum im
Bereich von 1000 ◦C (blaue Kurve). Folglich werden erst bei ho¨heren Sintertemperaturen von ca.
1000 ◦C volldichte Proben fu¨r das ausgeheilte Pulver erzielt.
Der direkte Vergleich der magnetischen Kennwerte in Abbildung 5.29 verdeutlicht die eigentli-
chen Mechanismen und den signifikanten Unterschied zum Freisinterprozess. Das hochenergetisch
Abb. 5.29: Vergleich a) der Koerzitivfeldsta¨rken sowie b) Remanenzflussdichten und Polarisa-
tionen des Al-reichen Hexaferrits aus hochenergetisch gemahlenem und ausgeheiltem
Pulver nach dem Heißpressen.
gemahlene Pulver weist vor der Kompaktierung eine Koerzitivfeldsta¨rke von ca. 350 bis 410 mT
auf. Wa¨hrend der Sinterung in der Heißpresse unterdru¨ckt der angelegte Pressdruck die Aushei-
lung von Gitterverspannungen und Oberfla¨chendefekten, die zuvor durch den hochenergetischen
Mahlprozess induziert wurden und sich in einem Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke a¨ußerten. Daher
ergibt sich fu¨r das hochenergetisch gemahlene Pulver, unabha¨ngig von der Heißpresstemperatur,
ein nahezu konstanter Verlauf der Koerzitivfeldsta¨rke im Bereich von 400 mT. Gleichzeitig ko¨n-
nen fu¨r die heißkompaktierten Magnete aus nicht ausgerichtetem Pulver, vergleichbare, sogar leicht
erho¨hte Sa¨ttigungspolarisationen und Remanenzflussdichten im Vergleich zu ausgerichteten, freige-
sinterten Magneten beobachtet werden. Die Phasenstabilita¨t heißgepresster, Al-reicher Hexaferrite
konnte durch XRD- und EDX-Messungen nachgewiesen werden, siehe Anhang.
Das ausgeheilte SrFe10Al2O19-Pulver weist nach der Ausheilung eine Koerzitivfeldsta¨rke von ca.
820 mT auf. Obwohl die Schwindung und Sinteraktivita¨t erst bei 900 ◦C einsetzen, ist bereits ein
Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke auf 750 mT zu beobachten. Die kontinuierliche Erho¨hung der Sin-
tertemperatur fu¨hrt zur stetigen Abnahme der Koerzitivfeldsta¨rke. Eine Phasenumwandlung kann
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ausgeschlossen werden, da die Remanenz und die Sa¨ttigungspolarisationen, unter Beru¨cksichtigung
der jeweiligen geometrischen Dichten, im Rahmen der Erwartungen liegen. Ein versta¨rktes Korn-
wachstum, das in einem Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke in freigesinterten Proben resultiert, kann
ebenfalls ausgeschlossen werden. Vielmehr zeigt sich, dass durch den angewandten Heißpressprozess
bei ho¨heren Sintertemperaturen versta¨rkt Gitterverspannungen durch den angelegten Pressdruck
induziert werden, die wiederum zu einer Abnahme der Koerzitivfeldsta¨rke fu¨hren. Verifiziert wer-
den kann dies durch eine Temperung im Bereich von 900 bis 1100 ◦C, wie im folgenden Kapitel
dargestellt. Festzuhalten ist, dass erstmals das im Rahmen dieser Arbeit erforschte ausgeheilte
Hexaferritpulver in Kombination mit dem Heißpressprozess in deutlich verbesserten magnetischen
Kennwerten - insbesondere der Koerzitivfeldsta¨rke - im Vergleich zu nicht ausgeheilten Pulvern,
resultiert.
Temperung von heißgepressten SrFe12O19- und SrFe10Al2O19-Magnetwerkstoffen:
Im Folgenden wird nachgewiesen, dass der Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke heißgepresster Magne-
te nicht auf das Kornwachstum zuru¨ckzufu¨hren ist. Vielmehr wird der Abbau von Gitterverspan-
nungen und Defekten an Partikeloberfla¨chen verhindert und weitere Verspannungen beim Heißpres-
sen induziert. Der Abbau von Gitterverspannungen ist bekannt fu¨r die Freisinterung gemahlener
Pulver [39] und essenziell fu¨r eine hohe Koerzitivfeldsta¨rke im gesinterten Magnetwerkstoff. Es
zeigt sich, dass beim Heißpressen durch eine anschließende Temperung unter Atmospha¨renbedin-
gung die Koerzitivfeldsta¨rke deutlich erho¨ht werden kann, dargestellt in Tabelle 5.1, wa¨hrend Re-
manenz und Sa¨ttigungspolarisation konstant bleiben. Fu¨r die geometrische Dichte ergeben sich in
etwa konstante Werte, wenn nach dem Heißpressen erho¨hte relative Dichten von > 90 % vorliegen.
Sobald die relativen Dichten deutlich geringer sind, erfolgen auch bei der Temperung eine versta¨rk-
te Schwindung und somit eine Erho¨hung der geometrischen Dichte, siehe Anhang. Umso ho¨her die
offene Porosita¨t der heißgepressten Probe ist, desto sta¨rker ist der Effekt der Koerzitivfeldsta¨rken-
erho¨hung per Temperung. Aufgrund der offenen Porosita¨t ko¨nnen defekte Kornstrukturen an der
Oberfla¨che und induzierte Gitterverspannungen ausgeheilt werden. Bereits 1000 ◦C reichen aus,
um die Koerzitivfeldsta¨rke der 800 ◦C heißgepressten SrM-Probe von 245 auf 385 mT zu steigern
(Dichte vorher 4,19 g/cm3, nachher 4,32 g/cm3). Eine weitere Erho¨hung der Temperatur resultiert
anschließend im Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke, durch Kornwachstum. Erho¨hte Heißpresstem-
peraturen resultieren in ho¨heren Dichten, um geringfu¨gige Verbesserungen der Koerzitivfeldsta¨rke
wa¨hrend der Temperung fu¨r diese zu erreichen, werden erho¨hte Temperaturen um 1100 ◦C beno¨-
tigt. Somit kann eine reine Abnahme der Koerzitivfeldsta¨rke durch Kornwachstum wa¨hrend des
Heißpressprozesses ausgeschlossen werden. Ansonsten wa¨re keine Zunahme der Koerzitivfeldsta¨rke
durch eine Temperung mo¨glich, da dies nur zu weiterem Kornwachstum und zu einem Ru¨ck-
gang der Koerzitivfeldsta¨rke fu¨hren wu¨rde. Derselbe Effekt konnte fu¨r ausgeheiltes SrM und die
Al-substituierten Proben nachgewiesen werden, gezeigt in Tabelle 5.1. Zusa¨tzlich konnten Verspan-
nungen, die wa¨hrend des Heißpressens induziert wurden und zum Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke
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fu¨hrten, durch die anschließende Temperung partiell ausgeheilt werden. Es ergeben sich nach der
Tab. 5.1: Koerzitivfeldsta¨rke heißgepresster Magnetwerkstoffe nach Temperung bei 900 ◦C,
1000 ◦C und 1100 ◦C.
Probe Hc HP (mT) PA900
◦C (mT) PA1000 ◦C (mT) PA1100 ◦C (mT)
SrM
HP 800 ◦C 245 365 385 310
HP 850 ◦C 225 235 210 250
HP 900 ◦C 215 225 200 220
HP 1000 ◦C 170 175 165 185
HP 1100 ◦C 85 100 105 125
ausgeheilt SrM
HP 800 ◦C 410 440 330 345
HP 900 ◦C 180 335 330 230
HP 950 ◦C 170 180 155 175
HP 1100 ◦C 70 90 100 115
Al2SrM
HP 900 ◦C 415 735 870 890
HP 950 ◦C 420 430 410 470
HP 1000 ◦C 400 405 395 475
HP 1050 ◦C 360 360 370 450
HP 1100 ◦C 410 425 420 470
ausgeheilt Al2SrM
HP 900 ◦C 765 - 875 890
HP 950 ◦C 685 810 855 835
HP 1000 ◦C 685 695 745 690
HP 1050 ◦C 605 615 1425 630
HP 1100 ◦C 540 560 580 570
Temperung deutlich ho¨here Koerzitivfeldsta¨rken fu¨r das zuvor ausgeheilte Pulver. Somit zeigt sich
erstmals ein Vorteil der in der Arbeit eingefu¨hrten Pulverausheilung.
Des Weiteren kann der Ausheileffekt der Temperung am Korngefu¨ge anschaulich nachvollzogen
werden. So zeigt der heißgepresste Magnet (900 ◦C), bestehend aus ausgeheiltem SrFe10Al2O19-
Pulver, Korngro¨ßen im Bereich der Partikelgro¨ße des Ausgangspulvers. Jedoch sinkt die Koerzitiv-
feldsta¨rke von 800 auf 750 mT; die anschließende Temperung ermo¨glicht einen neuerlichen Anstieg
auf > 870 mT. Wobei fu¨r das Korngefu¨ge erstes Kornwachstum, mit Versinterungen und Abrun-
dungen der Korngrenzen, zu beobachten ist, pra¨sentiert in Abbildung 5.30.
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Abb. 5.30: REM-Aufnahmen der Kornstruktur von Al2SrM nach a) hochenergetischer Mahlung
b) Ausheilung c) 900 ◦C Heißpressen des ausgeheilten Pulvers und d) 1000 ◦C Tem-
perung des bei 900 ◦C heißgepressten Magneten (jeweils Aufsicht).
Ferritbasierte Kompositmagnete:
Die in Kapitel 5.1.5 charakterisierten Kompositpulver werden in den folgenden Abschnitten durch
Heißpressen kompaktiert und gesintert. Dabei stehen die Untersuchung der Phasenkoexistenz und
die Verbesserung der magnetischen Eigenschaften im Vordergrund. Die Motivation besteht in der
erfolgreichen, phasenstabilen Kompaktierung der Komposite durch geringere Sintertemperaturen
und Haltezeiten sowie einer sauerstoffreduzierten Atmospha¨re, die zu einer erho¨hten Phasenstabi-
lita¨t der Ausgangsmaterialien beitragen soll.
Heißpressen von U¨bergangsmetall-Ferrit-Kompositpulver:
Wie bereits in Kapitel 5.1.5 erwa¨hnt, ergeben sich fu¨r die U¨bergangsmetall-Ferrit Kompositpulver
nur geringfu¨gige Verbesserungen bezu¨glich der Remanenz. Aufgrund der zu großen Partikel der
weichmagnetischen Phase kann eine quantenmechanische Austauschkopplung der Phasen ausge-
schlossen werden. Allerdings stellt sich bei erfolgreicher Kopplung die Frage nach einer Prozess-
technik, die eine volldichte Kompaktierung ohne Phasendegradation ermo¨glicht. Erste Untersu-
chungen an FeSi- und FeCoB-Ferrit-Kompositen (Pulverbereitstellung durch den Projektpartner
TU Darmstadt) werden im Anhang gezeigt. Ausfu¨hrlicher werden im Folgenden die Heißpresser-
gebnisse der vielversprechenden AlNiCo-Ferrit- und Ferrit-Ferrit-Kompositpulver analysiert.
Heißpressen von AlNiCo-Ferrit-Kompositpulver:
Die im Unterkapitel 5.1.5 studierten AlNiCo-Ferrit-Kompositpulver werden mithilfe der Heißpresse
kompaktiert und die magnetischen Kennwerte dargestellt und diskutiert.
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Zuna¨chst zeigt sich im Vergleich zur Schwindungsrate von ausgeheiltem Al2SrM ein fru¨hzeitiges
Einsetzen der Schwindung, siehe Abbildung 5.31 a), wodurch nach Sinterungen bei geringerer Tem-
peratur fu¨r die Komposite bereits erho¨hte geometrische Dichten, gegenu¨ber dem reinen Hexaferrit,
erreicht werden, dargestellt in Abbildung 5.31 b). Eine Superposition mit der geringfu¨gig erho¨hten
Abb. 5.31: a) Geschwindigkeit der Pressstempel und b) geometrische Dichte von ausgeheiltem
Al2SrM und dem Komposit mit 10 wt% AlNiCo. Aufgrund der fru¨hzeitigen Schwin-
dung wurden erho¨hte Sintertemperaturen, die weiteres Kornwachstum bedingen, fu¨r
das Komposit vermieden.
Dichte von reinem AlNiCo wu¨rde maximal einen Anstieg um 4 % erkla¨ren. Um ein Schmelzen des
Komposits oder eine Phasenreaktion zu vermeiden, wurde eine maximale Heißpresstemperatur von
850 ◦C gewa¨hlt.
Die Gefu¨geuntersuchung in Abbildung 5.32 a) zeigt von Hexaferrit abweichende Kornstrukturen
und Korngro¨ßen von einigen 10 µm. So ko¨nnen durch EDX-Messungen(Abbildung 5.32) Zweitpha-
Abb. 5.32: a) BSE-Abbildung des Gefu¨ges (Aufsicht) von ausgeheiltem Al2SrM-10 wt% AlNiCo
nach dem Heißpressen bei 850 ◦C. Die weiteren EDX-Messungen werden an derselben
Stelle zur Bestimmung der Ni-, Co-, Sr-, O- und Al-Verteilungen gezeigt.
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sen bzw. versta¨rkte lokale Anreicherungen von Al und Sr nachgewiesen werden. Auffa¨llig ist, dass
die Ni- und Co-reichen Bereiche nur geringe Mengen Al und O aufweisen. Fu¨r das Ausgangspulver
wurde zuvor eine homogene Al-Verteilung nachgewiesen. Zusa¨tzlich zeigt die Korrelation der BSE-
und EDX-Aufnahmen, dass die lokalen Sr-Anreicherungen vorzugsweise an den Korngrenzen der
Ni- und Co-reichen Bereiche auftreten. Das Al entspricht den dunklen Gefu¨gebereichen der BSE-
Analyse (durch geringe Ordnungszahl). Der geringe O-Anteil in Ni-Co-reichen Kornstrukturen
la¨sst zumindest vorerst auf keine versta¨rkte Oxidation schließen. Eine phasenstabile Kompaktie-
rung ist somit, sogar bei verha¨ltnisma¨ßig geringen Temperaturen, durch Heißpressen nicht mo¨g-
lich. Beim Heißpressprozess zeigt die Koerzitivfeldsta¨rke eine deutliche Abnahme in Abha¨ngigkeit
von der AlNiCo-Zugabe auf, dargestellt in Abbildung 5.33 a). Fu¨r stark poro¨se Kompositproben
Abb. 5.33: a) Koerzitivfeldsta¨rke sowie b) Remanenzflussdichte und Polarisation J1,256T von aus-
geheiltem Al2SrM und einem Komposit mit 10 wt% AlNiCo nach dem Heißpressen in
Abha¨ngigkeit von der verwendeten Sintertemperatur.
(THP = 800
◦C) betra¨gt die Koerzitivfeldsta¨rke bereits nur noch 400 mT (vergleichbar mit zwei-
stufigen Ausgangspulver in Kapitel 5.1.5), im Vergleich dazu ko¨nnen im ausgeheiltem SrFe10Al2O19
bis zu 790 mT erreicht werden. Nach dem Heißpressen von ausgeheiltem SrFe10Al2O19 bei 950
◦C
ergeben sich mit dem bei 850 ◦C heißgepressten Komposit vergleichbare geometrische Dichten,
allerdings mit deutlich erho¨hter Koerzitivfeldsta¨rke von 690 mT im Vergleich zum Komposit mit
290 mT. Die Polarisation und Remanenz des Komposits sind aufgrund der fortgeschrittenen Sinte-
rung und der daraus resultierenden erho¨hten Dichte bei geringeren Heißpresstemperaturen bereits
leicht angestiegen, gezeigt in Abbildung 5.33 b). Eine signifikante Erho¨hung durch die weichma-
gnetische Phase ist nicht zu beobachten.
Fu¨r das Komposit existiert ein zweistufiger Hystereseverlauf, der auf eine partielle Koexistenz der
Ausgangsmaterialien schließen la¨sst, pra¨sentiert in Abbildung 5.34 a) schwarz und rot gestrichelte
Kurven. Allerdings fu¨hren erho¨hte Heißpresstemperaturen zu einem semi-harten Magnetwerkstoff.
Beachtlich ist, dass die Koerzitivfeldsta¨rke erneut durch eine Temperung im Bereich von 1000 ◦C
signifikant erho¨ht werden kann. So steigt sie beispielsweise nach dem Heißpressen bei 800 ◦C von
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390 auf 700 mT und fu¨r 850 ◦C von 300 auf 690 mT bei gleichbleibender Remanenz, dargestellt
in Abbildung 5.34 b) durchgezogene Kurve. Wodurch auch gezeigt wird, dass die hartmagnetische
Abb. 5.34: a) J-µ0H-Hystereseschleifen von ausgeheiltem Al2SrM und des 10 wt% AlNiCo-
Komposits nach dem Heißpressen bei 800 ◦C und 850 ◦C. b) Entmagnetisierungs-
kurven der in a) gezeigten Proben und nach Temperung bei 1000 ◦C.
Hexaferritphase weiterhin existiert. Der zweistufige Verlauf der Hysterese wird durch die Tem-
perung deutlich gegla¨ttet. Es ist festzuhalten, dass trotz einer Erho¨hung der Koerzitivfeldsta¨rke
durch die anschließende Temperung keine Verbesserungen der magnetischen Eigenschaften mithilfe
des verwendeten AlNiCo-Ferrit Kompositansatzes, im Vergleich zu reinem Ferrit, erreicht werden
ko¨nnen.
Heißpressen von Ferrit-Ferrit Kompositpulver:
Aufgrund der beobachteten Phaseninstabilita¨t der U¨bergangsmetall-Ferrit-Komposite wa¨hrend der
Kompaktierung wird abschließend aus den Erkenntnissen der Heißpressexperimente von SrFe12O19
und SrFe10Al2O19 (siehe oben, Kapitel 5.2.2) ein Ferrit-Ferrit-Komposit untersucht. Die Charakte-
risierung der Ausgangspulver erfolgte in Kapitel 5.1.5. Dabei wird aufgrund der hohen Koerzitiv-
feldsta¨rke ausgeheiltes SrFe10Al2O19 verwendet. Das Ziel ist es, durch den gleichzeitigen Einsatz
hochenergetisch gemahlener SrFe12O19-Pulver eine erho¨hte Sa¨ttigungspolarisation bzw. Remanenz
zu erreichen. Von Vorteil sollte die vergleichbare Prozessierbarkeit der Ausgangspulver sein. Zu-
na¨chst zeigt sich in den Schwindungsraten, dass eine optimale Sinterung im Bereich von 800 bis
900 ◦C stattfindet. In Abbildung 5.35 wird neben der differenzierten Schwindung in a), die geome-
trische Dichte in b) gezeigt. Wie der Schwindungsrate zu entnehmen ist, setzt die Sinterung bzw.
Schwindung erst bei leicht erho¨hten Temperaturen, im Vergleich zu SrM (Schwindung ab 690 ◦C),
ein. Die Verschiebung zu ho¨heren Temperaturen ist bedingt durch die Al-reiche Hexaferritphase.
Volldichte Kompositproben ko¨nnen erst oberhalb einer Sintertemperatur von 850 ◦C hergestellt
werden. Exemplarisch wird die geometrische Dichte nach dem Heißpressen bei 850 ◦C gezeigt. Fu¨r
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Abb. 5.35: a) Geschwindigkeit der Pressstempel und b) geometrische Dichte von SrM und dem
Komposit mit 20 wt% ausgeheiltem Al2SrM.
volldichte heißgepresste Proben zeigt sich bei erho¨hten Temperaturen u¨ber 1000 ◦C wa¨hrend der
Temperung das Schmelzen des Hexaferrits und erneut ein Ru¨ckgang der geometrischen Dichte, ge-
zeigt in Abbildung 5.35 b) rote Kurve. Die Dichte des Komposits (Abbildung 5.35 b) blaue Kurve)
ist aufgrund der Al-reichen Phase und des Heißpressens vor der maximalen Schwindungsrate, gegen-
u¨ber reinem SrM, verringert. Aufgrund des zuvor beobachteten Ausheileffekts, werden allerdings
keine volldichten Proben angestrebt. In Abbildung 5.36 a) ist eine BSE-Aufnahme des Komposits
nach der Heißkompaktierung bei 850 ◦C gezeigt. Gleichzeitig zeigt sich in den EDX-Messungen,
Abb. 5.36: a) BSE-Aufnahme (Aufsicht) des SrM-20 wt% ausgeheilt Al2SrM-Komposits nach
dem Heißpressen bei 850 ◦C. b) EDX-Aufnahmen zur Besta¨tigung von Sr-, Fe-, O-
und Al-Anreicherungen. Die Korrelation mit der BSE-Aufnahme zeigt, dass die hellen
Gefu¨gestrukturen einer Sr-reichen Phase zugeordnet werden ko¨nnen.
Abbildung 5.36 b), eine homogene Elementverteilung bis auf einzelne, lokale, Sr-reiche Phasenaus-
scheidungen. Die gezeigten EDX-Aufnahmen korrelieren mit der rot gekennzeichneten Oberfla¨che
der BSE-Aufnahmen. Die Sr-reiche Phase kann vom hochenergetisch gemahlenen SrFe12O19-Pulver
stammen. Wie in Kapitel 5.1.1 gezeigt, ko¨nnen im kalzinierten und gemahlenen Pulver Reflexe der
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Sr-reichen Zweitphase Sr4Fe6O13 durch XRD nachgewiesen werden. Ein signifikant erho¨hter Al-
Anteil konnte in den Ko¨rnern mithilfe der EDX-Analyse nicht nachgewiesen werden. Allerdings
kann aus XRD-Messungen (Ro¨ntgendiffraktogramm im Anhang) eine Verbreiterung der Reflexe
zu Al-reichen Hexaferritsystemen beobachtet und auf eine Koexistenz der Phasen geschlossen wer-
den. Dies zeigt sich ebenfalls in den magnetischen Kennwerten, dargestellt in Abbildung 5.37. Im
Abb. 5.37: a) Koerzitivfeldsta¨rke sowie b) Remanenz und Polarisation J1,256T von SrM und dem
Komposit mit 20 wt% ausgeheiltem Al2SrM.
Vergleich zu reinem, hochenergetisch gemahlenem und heißgepresstem SrFe12O19-Pulver kann das
untersuchte Komposit bei gleicher Heißpresstemperatur durch anschließender Temperung bezu¨g-
lich der Koerzitivfeldsta¨rke signifikant verbessert werden. So steigt bei anna¨hernd gleichbleiben-
der Remanenz und Polarisation die Koerzitivfeldsta¨rke von 350 auf 460 mT an, wa¨hrend reines
SrFe12O19 eine konstante Koerzitivfeldsta¨rke aufweist. Ursa¨chlich dafu¨r ist die leicht erho¨hte Poro-
sita¨t, die eine Ausheilung der SrFe12O19- als auch der Al-reichen SrFe10Al2O19-Phase ermo¨glicht.
Aufgrund der variierenden Dichte und des erho¨hten Al-Anteils existieren geringe Unterschiede in
der Remanenz und Polarisation. Allerdings betra¨gt beispielsweise nach der 1000 ◦C-Ausheilung
der Unterschied in der Remanenz nur 20 mT, dafu¨r ist die Koerzitivfeldsta¨rke des Komposits um
ca. 160 mT erho¨ht. Insgesamt besitzt das Heißpressen von Hexaferriten großes Potenzial bezu¨glich
der Formgebung sehr feinkristalliner Gefu¨ge. Allerdings sind dafu¨r weitere, ausfu¨hrliche Parame-
terstudien notwendig.
Zusammenfassung: Druckunterstu¨tztes Sintern
Die druckunterstu¨tzten Sinterexperimente durch Heißpressen zeigen bei verringerten Sintertempe-
raturen zuna¨chst vielversprechende Ergebnisse bezu¨glich der Probendichte und der Mikrostruk-
turen, mit Korngro¨ßen unter oder im Bereich der kritischen Eindoma¨nenteilchengro¨ße. Allerdings
resultieren volldichte Proben in geringen Koerzitivfeldsta¨rken sowohl fu¨r hochenergetisch gemahle-
ne als auch fu¨r ausgeheilte Pulver. Die beobachtete Koerzitivfeldsta¨rke liegt dabei im Bereich von
Koerzitivfeldsta¨rken gemahlener Pulver. Als Ursache dafu¨r werden Gitterverspannungen vermutet,
5.2 Erforschung von Ferritkompositmagneten 98
die durch das Heißpressen induziert wurden. So zeigt eine anschließende Temperung, dass die Git-
terverspannung abgebaut und die Koerzitivfeldsta¨rke erho¨ht werden kann. Durch die Ausheilung
von Hexaferritpulver ergeben sich aufgrund der erho¨hten Koerzitivfeldsta¨rke bessere magnetische
Kennwerte im heißkompaktierten Magneten. Somit zeigt das in der vorliegenden Arbeit neu er-
forschte ausgeheilte Pulver erstmals direkte Vorteile.
Des Weiteren kann festgestellt werden, dass der Heißpressprozess zu einer Kornorientierung fu¨hrt.
Diese Ergebnisse sind unter anderem fu¨r die Keramik Bi4Ti3O12 bekannt. Allerdings ergibt sich
fu¨r den Hexaferrit durch die magnetische Vorzugsrichtung noch eine Remanenzerho¨hung von bis
zu 350 mT durch die induzierte Orientierung mittels Heißpresse.
Eine Phasenstabilita¨t der U¨bergangsmetall-Ferrit-Komposite kann nicht beobachtet werden. Be-
reits bei geringen Heißpresstemperaturen zeigen sich versta¨rktes Kornwachstum und Verschlechte-
rungen der magnetischen Kennwerte. Fu¨r die Ferrit-Ferrit-Komposite kann eine Phasenkoexistenz
nachgewiesen werden. Gleichzeitig ergeben sich erho¨hte Koerzitivfeldsta¨rken durch die eingefu¨hrte
Temperung, allerdings mit leicht verschlechterter Polarisation und Remanenzflussdichte. Insgesamt
manifestiert sich fu¨r die Temperung eine optimale Temperatur von 1000 ◦C.
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5.3 Magnetische Doma¨nenkonfigurationen von
Hartferriten
In den Forschungsarbeiten [109–114] wurden bereits unterschiedliche magnetische Doma¨nenkon-
figurationen verschiedener Ferritsysteme mithilfe der Kerr- und magnetischen Kraftmikroskopie
(MFM) untersucht. Großfla¨chige sternfo¨rmige Doma¨nen und Streifendoma¨nen ko¨nnen sehr gut
durch Kerr- und MFM-Messungen analysiert werden [109,112]. Vereinzelte MFM-Untersuchungen
an sehr feinen Pulverpartikeln und Kornstrukturen finden sich in [111, 113, 114]. Allerdings wird
weder die Doma¨nenentwicklung entlang der vollsta¨ndigen Hystereseschleife betrachtet noch die
Doma¨nenstruktur in Korrelation mit variierenden Korngro¨ßen studiert. Des Weiteren wird in der
Literatur sowohl das Pinning als auch die Nukleation von Doma¨nen bezu¨glich des Ha¨rtungsme-
chanismus diskutiert. In den folgenden Experimenten werden diese Ha¨rtungsmechanismen durch
Erforschung der Doma¨nenevolution von Eindoma¨nen- und Multidoma¨nenteilchen analysiert und
mit dem Gefu¨ge, der Auf- und Ummagnetisierungskurve sowie der dc-Neukurve korreliert. Die
MFM-Messungen erfolgten beim Verbundprojektpartner TU Darmstadt durch Tim Helbig.
Wie bereits in Kapitel 2.1.2 erla¨utert, gehen die Pinning- und Nukleationsmechanismen fu¨r Eindo-
ma¨nenteilchen in die koha¨rente Spinummagnetisierung u¨ber. Zur genaueren Betrachtung werden
deshalb definierte Mikrostrukturen untersucht, die:
i) gro¨ßtenteils eine sehr homogene Korngro¨ßenverteilung ≤ 4 µm aufweisen und u¨berwiegend im Be-
reich der kritischen Eindoma¨nenteilchengro¨ße liegen (TSinter = 1180
◦C, Probenname M 1180 ◦C),
ii) Korngro¨ßen zwischen 1 und 20 µm zeigen (TSinter = 1240
◦C, Probenname M 1240 ◦C),
iii) Korngro¨ßen im Bereich von 1 und 200 µm (TSinter = 1280
◦C, Probenname M 1280 ◦C) auf-
weisen.
Dargestellt sind die Querschliffe und Aufsichten der gesinterten und thermisch gea¨tzten Proben
in Abbildung 5.38. Es zeigen sich bereits deutliche Unterschiede in der Porosita¨t und der ange-
sprochenen Korngro¨ßenverteilung in Abha¨ngigkeit von der Sintertemperatur. Die MFM-Messungen
erfolgen an der Probendeckfla¨che (Aufsicht), dabei zeigt die magnetische Vorzugsrichtung stets aus
der Bildebene heraus. Zur genaueren Korrelation mit dem Korngefu¨ge erfolgten nach den MFM-
Messungen das thermische A¨tzen und die Abbildung des Gefu¨ges durch REM-Aufnahmen. Somit
ko¨nnen auch Ko¨rner unterhalb von 500 nm aufgelo¨st und mit den Doma¨nen korreliert werden. Das
A¨tzen muss nach der MFM-Messung erfolgen, da Effekte von Grenzphasen oder Pinningeinflu¨sse
der Korngrenzen, die die Doma¨nenwandbewegung beeinflussen und zu einer Ha¨rtung beitragen,
durch den A¨tzprozess modifiziert werden ko¨nnen.
Untersucht wird ein Magnet, der zu 80 wt% aus kommerziell gemahlenem M884-Pulver der Tridelta
Hartferrite GmbH und zu 20 wt% aus ausgeheiltem SrFe10Al2O19-Pulver mit sehr hoher Koerzi-
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Abb. 5.38: Lichtmikroskopischeaufnahmen der a) Probenquerschliffe und b) Probenaufsicht der
drei Proben M 1180 ◦C, M 1240 ◦C und M 1280 ◦C.
tivfeldsta¨rke besteht. Die magnetischen Kennwerte des Ausgangspulvers sind in Kapitel 5.1.5 ab-
gebildet. Da der kritische Eindoma¨nenteilchendurchmesser von Hexaferriten eine Al-Abha¨ngigkeit
aufweist, wird fu¨r die Auswertung und Diskussion von Eindoma¨nenteilchen die Al-Verteilung der
analysierten Bereiche durch EDX-Analysen bestimmt.
Die magnetische Charakterisierung erfolgt direkt in Korrelation mit der Mikrostruktur sowie den
Auf- und Ummagnetisierungskurven, dargestellt in Abbildung 5.39. Des Weiteren wird die Neu-
kurve der mittels Gegenfeld (dc-Feld) entmagnetisierten Probe M 1240 ◦C mithilfe der SQUID-
Magnetometrie bestimmt und mit entsprechenden MFM-Messungen verglichen. Zusa¨tzlich erfolgt
die Betrachtung der Doma¨nenkonfiguration innerer Hystereseschleifen entlang der dc-Neukurve.
Im Vergleich zu M884 konnte die Koerzitivfeldsta¨rke signifikant erho¨ht werden, allerdings bei gleich-
zeitigem Ru¨ckgang der Remanenzflussdichte, bedingt durch eine geringere geometrische Dichte.
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Abb. 5.39: a) Entmagnetisierungskurve und zugeho¨rige Probenquerschliffe von M 1180 ◦C, M
1240 ◦C und M 1280 ◦C. b) Neukurven der drei Proben im a¨ußeren Magnetfeld von
0,0 bis 1 T.
Die Zugabe von 20 wt% SrFe10Al2O19 fu¨hrt aufgrund der zuvor beobachteten Verschiebung der
Sinteraktivita¨t zu leicht erho¨hten Sintertemperaturen, wodurch volldichte (ρ > 90 %) Magnete
erst durch Sinterung oberhalb von 1220 ◦C erreicht werden. Jedoch ist bei diesen Temperaturen
aufgrund versta¨rkten Kornwachstums gleichzeitig ein Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke zu beob-
achten, siehe Abbildung 5.39 a) (blaue und rote Entmagnetisierungskurve).
Dies kann ebenfalls an der Neukurve von Bruchstu¨cken verifiziert werden. Fu¨r die in Abbildung
5.39 b) gezeigten Neukurven wurde das magnetische Feld entlang der c-Richtung angelegt. Alle drei
Proben zeigen einen steilen Anstieg der Neukurve (hohe Permeabilita¨t) bis ca. 200 mT auf. Dieser
ist typisch fu¨r Doma¨nenwachstum aus Multidoma¨nenzusta¨nden. Im weiteren Verlauf flacht der An-
stieg der Neukurve im Bereich von 200 bis 400 mT fu¨r die bei 1180 ◦C gesinterte Probe stark ab.
Oberhalb von 400 mT ist erneut ein sta¨rkerer Anstieg zu beobachten. Die Probe M 1240 ◦C weist
einen a¨hnlichen Verlauf auf. Aufgrund inhomogenerer Korngro¨ßen, bedingt durch inhomogenes
Kornwachstum, ist der Anteil von Multidoma¨nenteilchen geringfu¨gig erho¨ht. Die Doma¨nenwa¨nde
ko¨nnen sich in den Multidoma¨nenteilchen weitestgehend ungehindert bewegen, wodurch eine ho¨-
here Polarisation bei geringeren Feldern < 400 mT erreicht wird. Die Probe M 1280 ◦C zeigt den
bekannten schnellen Anstieg der Neukurve nukleations-dominierter Magnete. Hierbei erfolgt das
dynamische Heraustreiben leicht beweglicher Multidoma¨nen in großen Ko¨rnern.
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5.3.1 Doma¨nenkonfigurationen in feinkristallinem, Al-substituiertem
Hexaferrit
In Abbildung 5.40 sind die MFM-Abbildung des thermisch entmagnetisierten Zustands der Probe
M 1180 ◦C sowie eine hochauflo¨sende REM-Aufnahme des untersuchten Bereichs zu sehen. Zu-
sa¨tzlich wird die U¨berlagerung 5.40 c) der beiden Abbildungen zur besseren Korrelation zwischen
Korngro¨ße und Doma¨nenkonfiguration gezeigt. Der Kontrast ergibt sich aus der Polarisation von
Abb. 5.40: a) MFM-Abbildung der thermisch entmagnetisierten Probe M 1180 ◦C. b) REM-
Aufnahme an gleicher Position. c) U¨berlagerung der MFM- und REM-Aufnahme zur
besseren Korrelation zwischen Doma¨nenkonfiguration und Mikrostruktur. Zusa¨tzlich
sind folgend unter jedem MFM-Bild das angelegte Magnetfeld mit Feldrichtung und
die Richtung der Spitzenmagnetisierung gezeigt.
MFM-Spitze zu Doma¨ne (dunkler MFM-Kontrast: parallele Ausrichtung; heller MFM-Kontrast:
antiparallele Ausrichtung) Aufgrund eines nicht linearen Drifts der Piezoelemente des MFM kommt
es zu einer leichten Verzerrung der Doma¨nenabbildung. Zum besseren Vergleich der MFM- und
REM-Aufnahmen wurde deshalb das MFM-Bild unterteilt und wurden die beiden Bereiche separat
an die REM-Abbildung angepasst. Dabei ko¨nnen drei unterschiedliche Doma¨nenkonfigurationen
mit dem Gefu¨ge korreliert werden. Gro¨ßere Ko¨rner weisen Multidoma¨nen auf, exemplarisch ist in
Abbildung 5.40 b) ein entsprechendes Korn mit A markiert. Kleinere und mittelgroße Ko¨rner zei-
gen eine uniforme Magnetisierung, beispielsweise das in Abbildung 5.40 b) mit B gekennzeichnete
Korn. Zuletzt existieren großfla¨chige Doma¨nen, deren laterale Ausdehnung mehrere Mikrometer
betra¨gt. Dabei erstrecken sich die Doma¨nen sowohl u¨ber Ko¨rner, die kleiner als der kritische Eindo-
ma¨nenteilchendurchmesser sind, als auch u¨ber deutlich gro¨ßere Ko¨rner wie etwa die mit C gekenn-
zeichneten Bereiche in Abbildung 5.40 b) (helle Doma¨ne). Im Gegensatz zu den in feinkristallinen
NdFeB-Magneten beobachteten Wechselwirkungsdoma¨nen [21] sind die lateralen Ausdehnungen
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der vorliegenden großfla¨chigen Doma¨nenkonfigurationen deutlich geringer. In [113] konnten mit-
tels Laserstrahlverdampfen feinkristalline Hexaferrit-Du¨nnschichten abgeschieden werden. Diese
zeigen fu¨r homogene, feinkristalline Ko¨rner (50 - 80 nm) Doma¨nen im µm-Bereich auf und lassen
ebenfalls auf die Existenz von Wechselwirkungsdoma¨nen schließen. Allerdings ist der eindeutige
Nachweis von Wechselwirkungsdoma¨nen in den hier gesinterten Probe durch das inhomogene Ge-
fu¨ge erschwert.
Aufmagnetisierung der feinkristallinen Probe M 1180 ◦C:
Die MFM-Bilddaten der Aufmagnetisierung der Probe M 1180 ◦C aus dem thermisch entmagne-
tisierten Zustand sind in Abbildung 5.41 dargestellt. Das Anlegen eines a¨ußeren Magnetfeldes,
senkrecht zur Probenoberfla¨che (entlang der c-Achse), von 0,1 T fu¨hrt zum Heraustreiben von
Doma¨nen. Vorzugsweise wachsen die parallel zum Feld ausgerichteten Doma¨nen (heller Kontrast)
auf Kosten der antiparallel ausgerichteten magnetischen Bereiche (dunkler MFM-Kontrast, der
MFM-Kontrast ergibt sich aus der Polarisationsrichtung der Spitze zur Polarisationsrichtung der
Doma¨ne). Dies erfolgt zuna¨chst in großen Ko¨rnern oberhalb des kritischen Eindoma¨nenteilchen-
Abb. 5.41: MFM-Aufnahme der Doma¨nenkonfigurationen der Probe M 1180 ◦C wa¨hrend der
Aufmagnetisierung von 0,0 auf 5,0 T und wa¨hrend des anschließenden Abschaltens
des a¨ußeren Magnetfeldes. Durch die Ummagnetisierung der Spitze im Feldbereich
von 0,5 T erfolgt eine Kontrastinvertierung der MFM-Bilddaten ab 0,8 T.
durchmessers, die eine Multidoma¨nenkonfiguration aufweisen. Zur Verifizierung der Beobachtungen
wird in Abbildung 5.42 die Ausbreitung der Doma¨nen durch Erho¨hung des a¨ußeren Feldes gezeigt
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und mit dem Gefu¨ge u¨berlagert. Es ist deutlich zu erkennen, dass durch ein a¨ußeres Feld von 0,1 T
Abb. 5.42: a) Korrelation der Doma¨nenwandverschiebungen wa¨hrend der Aufmagnetisierung mit
dem Korngefu¨ge. b) Zwei EDX-Messungen zur Bestimmung der lokalen Al-Verteilung.
Das rote EDX-Spektrum zeigt die Punktanalyse fu¨r große Kornstrukturen, roter
Punkt in REM-Aufnahme, und das blaue EDX-Spektrum die Ergebnisse fu¨r fein-
kristalline Gefu¨gebereiche. Zusa¨tzlich wird das Al-EDX-Mapping dargestellt und in
c) mit der Kornstruktur korreliert. Hochauflo¨sende REM-Aufnahmen zeigen, dass in
Al-reichen Gefu¨gebereichen feinkristalline Ko¨rner < 1 µm existieren.
hauptsa¨chlich die Doma¨nenausbreitung in großen Ko¨rnern der Multidoma¨nenbereiche stattfindet
(blau: Ausgangsdoma¨nenkonfiguration des thermisch entmagnetisierten Zustands, schwarz: Zunah-
me der parallelen Doma¨nen durch das Anlegen von 0,1 T). Fu¨r erho¨hte externe Magnetfelder im
Bereich von 0,4 T breiten sich die Multidoma¨nen vorzugsweise in großen Ko¨rnern und vereinzelt
u¨ber feinkristalline Gefu¨gebereiche aus. Eine fru¨hzeitige Aufmagnetisierung von Eindoma¨nenteil-
chen kann bedingt werden durch Wechselwirkungen mit den angrenzenden Multidoma¨nenkonfi-
gurationen (Streufelder), Wechselwirkungen mit der Spitze und dem magnetischen Einfluss des
tiefer liegenden Gefu¨ges. Ursa¨chlich fu¨r den leicht verschwommenen MFM-Kontrast bei 0,4 T ist
die Instabilita¨t der MFM-Spitze [115]. Diese weist ein Koerzitivfeld von 0,5 T auf, wodurch es fu¨r
a¨ußere Magnetfelder in diesem Bereich zu Verkippungen der Spitzenmagnetisierung kommt. So-
mit wechselwirkt die Spitzenmagnetisierung mit Probenstreufeldkomponenten, die leicht von der
z-Komponente abweichen. Die Erho¨hung des a¨ußeren Feldes auf 0,8 T bewirkt einen Spitzenflip,
wodurch der MFM-Kontrast invertiert wird, dargestellt in Abbildung 5.41. Auf eine Farbinvertie-
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rung des MFM-Kontrasts in Abbildung 5.41 wurde aufgrund von Informationsverlusten verzichtet.
Die Magnetisierung in Feldrichtung erscheint nun als dunkler MFM-Kontrast (zuvor hell). Im Ver-
gleich zu 0,4 T ist fu¨r die weitere Magnetfelderho¨hung nur eine geringe Ausbreitung der zuvor
dynamisch wachsenden Multidoma¨nen zu beobachten. Die Doma¨nenwa¨nde verlaufen dabei u¨ber-
wiegend stabil entlang der Korngrenzen, verifiziert in Abbildung 5.42 a). Hauptsa¨chlich erfolgt
die Aufmagnetisierung nun durch spontane Ummagnetisierung von Ko¨rnern unterhalb der kriti-
schen Eindoma¨nenteilchengro¨ße. Noch anschaulicher wird dieser Aspekt fu¨r die Vera¨nderung der
Doma¨nenkonfiguration nach dem Anlegen von 5,0 T. Vera¨nderungen treten dabei nur fu¨r sehr
kleine Ko¨rner auf. Exemplarisch kann in Abbildung 5.41 (schwarzes Rechteck, Vergro¨ßerung im
Anhang, Abbildung 7.12) ein 2,4 µm2 großer Bereich, bestehend aus 6 - 7 Ko¨rnern in der Gro¨-
ßenordnung von 0,4 µm bis 1 µm, identifiziert werden. Die Magnetfelderho¨hung von 0,8 auf 5,0 T
fu¨hrt zur spontanen Aufmagnetisierung dieser feinen Ko¨rner. Dabei beha¨lt mindestens ein Korn
(< 0,6 µm) die urspru¨ngliche Magnetisierung bei. Allgemein sollte der Abschnitt oberhalb von
1,0 T von Drehprozessen dominiert werden, wodurch fehlorientierte Bereiche vollsta¨ndig entlang
des a¨ußeren Magnetfeldes ausgerichtet werden, die allerdings durch MFM-Untersuchungen nur
schwer nachzuweisen sind. Der fu¨r 5 T weiterhin existierende helle MFM-Kontrast hat zwei Ur-
sachen. Einerseits ko¨nnen ca. 50 % des hellen MFM-Kontrasts der Probenporosita¨t zugeordnet
werden, dies entspricht ca. 1 % des gesamten MFM-Kontrasts der 5,0 T Abbildung. Die geringere
Wechselwirkung zwischen Spitze und Pore, im Vergleich zum parallelen Probenstreufeld, resultiert
in einer geringeren Frequenzverschiebung und somit in einem hellen MFM-Kontrast. Andererseits
ko¨nnen 50 % des verbleibenden hellen Kontrastes den bereits beschriebenen sehr feinkristallinen
Gefu¨gestrukturen unterhalb des kritischen Eindoma¨nenteilchendurchmessers zugeordnet werden.
Diese Bereiche weisen meist versta¨rkte Al-Anreicherungen auf. Verifiziert werden kann dies durch
EDX-Mappings, die in Abbildung 5.42 b) und c) zur Besta¨tigung mit den hochauflo¨senden REM-
Abbildungen korreliert sind (orange Verteilung entspricht Al-Verteilung). Damit besta¨tigen sich
ebenfalls die zuvor getroffenen Aussagen bezu¨glich der kornwachstumshemmenden Funktion von
Al. Der hellere MFM-Kontrast kann fu¨r diese Ko¨rner durch eine geringere Sa¨ttigungspolarisation
Al-reichen Hexaferrits verursacht werden.
Das Abschalten des a¨ußeren Magnetfeldes resultiert in der Ummagnetisierung vereinzelter Be-
reiche, die erst zwischen 0,8 T und 5,0 T aufmagnetisiert wurden und u¨berwiegend feinere Ko¨rner
aufweisen vergleichbares Verhalten zeigt ein 2 µm großes Korn im Zentrum der MFM-Aufnahme
(5.41, blaues, gestricheltes Rechteck, Vergro¨ßerung im Anhang unter Abbildung 7.13). Ursa¨chlich
dafu¨r sind Drehprozesse fehlorientierter Ko¨rner.
In Abbildung 5.42 b) wird die EDX-Analyse fu¨r zwei unterschiedliche Bereiche gezeigt. Es ist
zu sehen, dass Ca-Anreicherungen u¨berwiegend in feinko¨rnigen Bereichen existieren (blaues EDX-
Spektrum, entspricht dem blauen Punkt in der REM-Aufnahme). Gro¨ßere Ko¨rner (rotes EDX-
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Spektrum, entspricht dem roten Punkt in der REM-Aufnahme) weisen hingegen kein Ca auf. Somit
kann der in Kapitel 2.2.2 beschriebene Korngrenzenmechanismus [53] von Ca besta¨tigt werden. Zu-
sa¨tzlich ist ein sta¨rkeres Auftreten von Sr (Sr-Lα) zu beobachten, das mit dem erho¨hten Si-Anteil
(Si-Kα) entlang von Korngrenzen zu erkla¨ren ist. Die verwendete EDX-Analyse reicht nicht aus, um
die Si- und Sr-Signale getrennt auflo¨sen zu ko¨nnen, wodurch ein erho¨htes Signal gemessen wird [53].
Ummagnetisierung der feinkristallinen Probe M 1180 ◦C:
In Abbildung 5.43 werden die MFM-Aufnahmen der Ummagnetisierungsserie der Probe M 1180 ◦C
gezeigt. Bis -0,2 T existieren weiterhin die im remanenten Zustand beobachteten Doma¨nenkonfi-
Abb. 5.43: MFM-Abbildungen der Doma¨nenkonfigurationen der Probe M 1180 ◦C wa¨hrend der
Ummagnetisierung von -0 auf -5,0 T. Durch die Ummagnetisierung der Spitze im
Feldbereich von -0,5 T erfolgt erneut eine Kontrastinvertierung der MFM-Bilddaten
ab -0,6 T.
gurationen fu¨r feinkristalline Ko¨rner. Wie bereits diskutiert, besteht die Mo¨glichkeit, dass der
MFM-Kontrast durch unterschiedliche Sa¨ttigungsmagnetisierungen oder durch Fehlorientierungen
begru¨ndet ist. Ab -0,2 T ist im mittleren Bildbereich die Ummagnetisierung eines 1,6 µm2 großen
Bereichs zu beobachten, der aus vier Ko¨rnern < 1,1 µm besteht (Vergro¨ßerung im Anhang unter
Abbildung 7.13 dargestellt). Der sehr fru¨he Umschaltprozess des verha¨ltnisma¨ßig feinkristallinen
Gefu¨ges scheint durch die angrenzenden hellen Doma¨nen getriggert zu werden. Im Bereich von
-0,4 T erfolgt die Nukleation bzw. Ummagnetisierung vorzugsweise von Ko¨rnern oberhalb des
kritischen Eindoma¨nenteilchendurchmessers. Dabei ist eine uniforme Ummagnetisierung zu beob-
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achten, ohne das Auftreten von Multidoma¨nenzusta¨nden in einzelnen Ko¨rnern. Die ausgebildeten
Doma¨nenkonfigurationen entsprechen u¨berwiegend den Korngro¨ßen und -formen. Wobei die Doma¨-
nenwa¨nde entlang den Korngrenzen verlaufen. An einzelnen Stellen u¨berlagern dabei die Streufelder
der angrenzenden Doma¨nen. Weiterhin ko¨nnen Ummagnetisierungsprozesse in feinkristallinen Ge-
fu¨gestrukturen beobachtet werden. Zusa¨tzlich existieren gro¨ßere Ko¨rner, die nicht ummagnetisiert
sind. Eine quantitative Korrelation zwischen Nukleationsfeldern und Korngro¨ßen ist aus den ab-
gebildeten MFM-Aufnahmen nicht mo¨glich. Hierfu¨r wa¨ren eine verbesserte Statistik von Ko¨rnern
und kleinere Feldintervalle notwendig. Besonders deutlich wird die uniforme Ummagnetisierung
einzelner Ko¨rner fu¨r a¨ußere Magnetfelder oberhalb von -0,6 T. Die uniformen Eindoma¨nen ent-
sprechen zum Großteil genau den Ko¨rnern des darunter liegenden Gefu¨ges. Aufgrund der erneuten
180 ◦-Drehung der Spitzenmagnetisierung oberhalb von -0,5 T erscheinen die ummagnetisierten
Bereiche in einem dunklen MFM-Kontrast. Der gesa¨ttigte Zustand kann fu¨r -5,0 T reproduziert
werden.
Bestimmung der Probenpolarisation von M 1180 ◦C aus MFM-Bilddaten:
In [21] wird gezeigt, wie aus dem MFM-Bildkontrast auf die Probenpolarisation geschlossen wer-
den kann. Demnach werden die MFM-Bilddaten in ein Schwarz-Weiß-Bild (Gesamtfla¨che Agesamt)
transformiert und der weiße (Aw) und schwarze Fla¨chenanteil (As) bestimmt. Anschließend wird
die Polarisation JMFM nach:
JMFM =
Aw −As
Agesamt
Js (5.1)
berechnet. Dabei werden im Folgenden fu¨r die Sa¨ttigungspolarisation Js die durch SQUID- Ma-
gnetometrie ermittelten Werte verwendet. Die softwareunterstu¨tzte Auswertung erfolgt mit dem
frei verfu¨gbaren Bildbearbeitungsprogramm ImageJ. Die berechneten Polarisationen JMFM der
MFM-Bilddaten sind in Abbildung 5.44 mit der Neu- und Ummagnetisierungskurve der SQUID-
Magnetometrie korreliert. Es zeigt sich, dass - trotz diverser Wechselwirkungen zwischen Spitzen-
magnetisierung, Probenstreufeld und den magnetischen Streufeldern untereinander - die Polarisa-
tionen aus den lokalen MFM-Daten der Oberfla¨che fu¨r Auf- und Ummagnetisierung gut mit den
globalen magnetischen Kennwerten der Volumenprobe korreliert werden ko¨nnen. Im Bereich der
Koerzitivfeldsta¨rke der MFM-Spitze kommt es aufgrund der bereits angesprochenen Instabilita¨t
bzw. Verkippung der Spitzenmagnetisierung zu sta¨rkeren Abweichungen.
Fu¨r die Neukurve zeigt sich zuna¨chst global ein steiler Anstieg der Neukurve (hohe Permeabilita¨t)
bis 0,2 T. Dieser kann durch die MFM-Aufnahmen der Multidoma¨nenausbreitung in vorzugs-
weise grobkristallinen Bereichen zugeordnet werden. Die Eindoma¨nenzusta¨nde in feinkristallinen
Ko¨rnern weisen eine stabile Doma¨nenkonfiguration auf. Die anschließende Aufmagnetisierung bis
0,4 T ist davon gepra¨gt, dass sich die großfla¨chigen Doma¨nen komplett in den grobkristallinen Be-
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Abb. 5.44: Verlauf der globalen Polarisation wa¨hrend der a) Ummagnetisierung und b) Aufma-
gnetisierung (SQUID-Messungen) in Korrelation zu den lokalen Polarisationen, be-
stimmt aus dem MFM-Kontrast an der Oberfla¨che von Probe M 1180 ◦C.
reichen ausbreiten und teilweise die angrenzenden feinkristallinen Bereiche aufmagnetisieren. Fu¨r
die Eindoma¨nenbereiche unterhalb der kritischen Eindoma¨nenteilchengro¨ße sind sta¨rkere Magnet-
felder notwendig, um eine Aufmagnetisierung dieser Ko¨rner zu erreichen. Nach dem Erreichen eines
bestimmten Nukleationsfeldes erfolgt ebenfalls die spontane Aufmagnetisierung dieser feinkristal-
linen Bereiche, womit der zweite steilere Anstieg der Neukurve oberhalb von 0,5 T zu erkla¨ren ist.
Gegenu¨ber vergleichbaren MFM-Studien an NdFeB-Magneten [28,116] stimmen die Remanenz und
Polarisationen der Ummagnetisierung aus MFM-Daten des Hexaferrits qualitativ und quantitativ
mit den globalen Polarisationen des Volumenmaterials u¨berein. Da die magnetische Ha¨rtung des
Hexaferriten unabha¨ngiger von Grenzphasen ist, ko¨nnen bei der Ummagnetisierung im Gegenfeld
auch an der Oberfla¨che noch stabile Doma¨nenkonfigurationen beobachtet werden. Des Weiteren ist
die Polarisation der Doma¨nen deutlich geringer als fu¨r NdFeB, wodurch die Streufeldwechselwir-
kung untereinander schwa¨cher ist und eine versta¨rkte Selbstentmagnetisierung u¨ber Multidoma¨nen
an der Probenoberfla¨che zur Energieminimierung im remanenten Zustand fu¨r das untersuchte fein-
kristalline Gefu¨ge nicht beobachtet wird.
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5.3.2 Doma¨nenkonfigurationen in grobkristallinem, Al-substituiertem
Hexaferrit
Im folgenden Abschnitt wird die grobkristalline Probe M 1240 ◦C bezu¨glich der Doma¨nenkonfigu-
ration fein- und grobkristalliner Ko¨rner an der Probenoberfla¨che studiert. Dabei wird vor allem
auf signifikante Unterschiede im Vergleich zur Probe M 1180 ◦C eingegangen. Erneut wird in Ab-
bildung 5.45 die U¨berlagerung von MFM-Kontrast und hochauflo¨sender REM-Aufnahme des un-
tersuchten Probenbereichs gezeigt. Dabei ko¨nnen die Doma¨nenkonfigurationen der feinkristallinen
Abb. 5.45: a) MFM-Abbildung der thermisch entmagnetisierten Probe M 1240 ◦C. b) REM-
Abbildung an gleicher Position, die weißen Punkte wurden durch das thermische A¨tzen
induziert. c) U¨berlagerung der MFM- und REM-Aufnahme zur besseren Korrelation
der Doma¨nenkonfiguration mit der Mikrostruktur.
Probe M 1180 ◦C besta¨tigt werden. Fu¨r gro¨ßere Ko¨rner A zeigen sich ebenfalls Multidoma¨nen-
strukturen; kleinere Ko¨rner B weisen vorzugsweise eindoma¨nige Magnetisierungen auf, die durch
Streufeldsuperpositionen mit angrenzenden Doma¨nen u¨berlagern und somit als großfla¨chige Wech-
selwirkungsdoma¨nen C erscheinen (Vergro¨ßerung im Anhang unter Abbildung 7.14 gezeigt). Fu¨r
SrFe12O19-Du¨nnschichtsysteme (Herstellung mittels Laserstrahlverdampfen) [113] konnten bereits
langreichweitige Doma¨nenkonfgurationen im Mikriometerbereich von stark gekoppelten Ko¨rnern
(Korngro¨ßen: 50 - 80 nm) nachgewiesen werden. In gesinterten Proben ist das Gefu¨ge deutlich
inhomogener, allerdings zeigen sich auch hier im feinkristallinen Bereich stark gekoppelte Doma¨-
nenkonfigurationen der nanokristallinen Ko¨rner.
Im unteren Bildbereich ist ein Korn A zu beobachten, dessen laterale Ausdehnung ca. 18 µm
betra¨gt und dessen thermisch entmagnetisierter Zustand Multidoma¨nen aufweist. Dieses grobkris-
talline Korn soll im weiteren Verlauf bei der Ummagnetisierung und spa¨teren dc-Entmagnetisierung
mit anschließender Aufmagnetisierung gesondert studiert werden.
Aufmagnetisierung der grobkristallinen Probe M 1240 ◦C:
Ein Vorteil der Aufmagnetisierungsserie der Probe M 1240 ◦C aus dem thermisch entmagneti-
sierten Zustand ist, dass die MFM-Spitze bereits in Magnetfeldrichtung ausgerichtet ist und kein
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Spitzenflipp erfolgt. Aufgrund der parallelen Ausrichtung von Spitze und a¨ußerem Magnetfeld kann
fu¨r die Aufmagnetisierung der Probe M 1240 ◦C die Ausbreitung der dunklen - ebenfalls parallel
ausgerichteten - Doma¨nen (dunkler MFM-Kontrast) beobachtet werden. Die zugeho¨rigen MFM-
Bilddaten werden in Abbildung 5.46 gezeigt. Wiederum zeigt sich, dass durch das Anlegen von
Abb. 5.46: MFM-Aufnahme der Doma¨nenkonfigurationen der Probe M 1240 ◦C wa¨hrend der
Aufmagnetisierung von 0,0 auf 5,0 T und wa¨hrend des anschließenden Abschaltens
des a¨ußeren Magnetfeldes. Aufgrund der vorherigen Aufmagnetisierung der Spitze in
Feldrichtung erfolgt keine Kontrastinvertierung der MFM-Bilddaten ab 0,5 T.
0,1 T die parallel zum Feld magnetisierten Doma¨nen auf Kosten der antiparallel magnetisierter
Bereiche wachsen. Des Weiteren ist zu erkennen, dass das Heraustreiben der ungu¨nstigen Doma¨-
nen fu¨r 0,1 T noch nicht abgeschlossen ist (helle Doma¨nen in Korn A). Gleichzeitig kommt es
vereinzelt zur spontanen Aufmagnetisierung zuvor eindoma¨niger Bereiche < 2 µm. Dabei ko¨nnen
abermals Wechselwirkungen mit angrenzenden Doma¨nen und Selbstentmagnetisierungen an der
Probenoberfla¨che in einer fru¨hzeitigen Aufmagnetisierung resultieren. Die weitere Erho¨hung des
a¨ußeren Magnetfeldes auf 0,4 T zeigt das vollsta¨ndige Heraustreiben der Multidoma¨nen in gro¨ße-
ren Ko¨rnern. Antiparallele Magnetisierungen existieren weiterhin, vorzugsweise in feinkristallinen
Bereichen bis 2 µm. Veranschaulicht werden kann diese durch die in Abbildung 5.47 a) gezeigte
Entwicklung der Doma¨nenkonfiguration bezu¨glich des darunter liegenden Gefu¨ges. Die weiterhin
hell/grau erscheinenden Gefu¨gebereiche entsprechen den antiparallel magnetisierten Ko¨rnern (blau:
Ausgangsdoma¨nenkonfiguration des thermisch entmagnetisierten Zustands, schwarz: Zunahme der
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Abb. 5.47: a) Korrelation der Doma¨nenwandverschiebungen wa¨hrend der Aufmagnetisierung mit
dem Korngefu¨ge der Probe M 1240 ◦C. b) Zwei EDX-Messungen zur Bestimmung
der lokalen Al-Verteilung. Das rote EDX-Spektrum zeigt die Punktanalyse fu¨r große
Kornstrukturen, roter Punkt in REM-Aufnahme, das schwarze EDX-Spektrum die
Ergebnisse fu¨r feinkristalline Gefu¨gebereiche. Zusa¨tzlich ist das Al-EDX-Mapping in
c) mit der Kornstruktur korreliert und sind hochauflo¨sende REM-Aufnahmen der Al-
reichen, feinkristallinen Ko¨rner abgebildet.
parallelen Doma¨nen durch das Anlegen von 0,1 T). Der transparente (wein-)rote Bereich gleicht
der von 0,1 auf 0,4 T ausgebreiteten parallelen Doma¨ne in vorzugsweise gro¨ßeren Ko¨rnern. Die un-
durchsichtigen Farbbereiche entsprechen der parallel ausgerichteten Doma¨nenkonfiguration bzw.
-vera¨nderung der vorherigen MFM-Feldmessungen. Ein Großteil der feinkristallinen Ko¨rner wird
durch die Magnetfelderho¨hung auf 0,8 T aufmagnetisiert. Oberhalb von 0,8 T erfolgen die sponta-
ne Aufmagnetisierung der verbliebenen antiparallel ausgerichteten Doma¨nen und Drehprozesse der
Magnetisierung fehlorientierter Ko¨rner. Fu¨r die bei 5,0 T weiterhin hell erscheinenden Bereiche las-
sen sich mithilfe von EDX-Messungen erneut Al-Anreicherungen besta¨tigen, gezeigt in Abbildung
5.47 c). Somit ist wiederum von einer geringeren Sa¨ttigungsmagnetisierung auszugehen. Die signi-
fikanten Al-Anreicherungen lassen auf die weitere Koexistenz der hochkoerzitiven Hexaferritphase
und von M884 schließen. Ebenfalls ko¨nnen wie fu¨r die Probe M 1180 ◦C lokale Ca-Anreicherungen
in vor allem feinkristallinen Bereichen detektiert werden.
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Ummagnetisierung der grobkristallinen Probe M 1240 ◦C:
In Abbildung 5.48 wird die Doma¨nenkonfiguration wa¨hrend der Ummagnetisierung gezeigt. Das
Abb. 5.48: MFM-Abbildungen der Doma¨nenkonfigurationen feinkristalliner Bereiche der Probe
M 1240 ◦C wa¨hrend der Ummagnetisierung. Durch die Ummagnetisierung der Spitze
erfolgt eine Kontrastinvertierung der MFM-Bilddaten ab -0,6 T.
Umschaltverhalten der Probe M 1240 ◦C wird an zwei unterschiedlichen Probenstellen studiert.
Fu¨r feinkristallines Gefu¨ge kann das prinzipielle Verhalten der Probe M 1180 ◦C besta¨tigt werden.
So erfolgt im remanenten Zustand die Ummagnetisierung einzelner kleinerer Ko¨rner, die zuvor
im 5,0 T Magnetfeld vollsta¨ndig aufmagnetisieren und einen hohen Al-Gehalt sowie eine mo¨gli-
che Fehlorientierung aufweisen. Die anschließende Erho¨hung des a¨ußeren Magnetfeldes fu¨hrt bis
-0,2 T zu keiner signifikanten Vera¨nderung der einzelnen Kornmagnetisierungen. Allerdings ist zu
erkennen, dass der MFM-Kontrast heller erscheint. Eine Ursache dafu¨r ko¨nnen erste Ummagneti-
sierungen in gro¨ßeren Ko¨rnern sowohl in der unmittelbaren Umgebung als auch des tiefer liegenden
Gefu¨ges sein, deren Streufelder den MFM-Kontrast beeinflussen. Bereits fu¨r -0,4 T ist die sponta-
ne Ummagnetisierung großer Ko¨rner zu beobachten. Hingegen erfolgt die Nukleation von Ko¨rnern
unterhalb der kritischen Eindoma¨nenteilchengro¨ße erst oberhalb von -0,4 beziehungsweise -0,6 T.
Wiederum setzt, wie zu erwarten, die Spitzenummagnetisierung im Bereich von -0,5 T ein, die
in einer Kontrastinvertierung der MFM-Aufnahme resultiert. Fu¨r das maximale Magnetfeld von
-5,0 T kann der aufmagnetisierte Zustand reproduziert werden.
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Ummagnetisierung großer Ko¨rner der Probe M 1240 ◦C:
Im Folgenden wird die Doma¨nenkonfiguration des am unteren Bildrand erscheinenden Korns wa¨h-
rend der Ummagnetisierung genauer analysiert. Die Ummagnetisierung erfolgt, nach Aufmagne-
tisierung im positiven a¨ußeren Magnetfeld, in negativer Feldrichtung und ist in Abbildung 5.49
dargestellt. Es zeigt sich bis -0,1 T eine stabile eindoma¨nige Magnetisierung. Die Ummagnetisie-
Abb. 5.49: MFM-Abbildungen der Doma¨nenkonfigurationen grobkristalliner Ko¨rner der Probe
M 1240 ◦C wa¨hrend der Ummagnetisierung von 0,0 auf -0,35 T.
rung setzt im Bereich von -0,18 T ein und erfolgt u¨ber die Ausbildung von Multidoma¨nen und deren
Ausbreitung. Dabei fa¨llt auf, dass die dunklen Doma¨nenstrukturen an lokalen Zentren fixiert sind.
Das Wachsen der hellen Doma¨ne fu¨hrt zuna¨chst zu la¨nglichen, dunklen Doma¨nenkonfigurationen,
die durch Erho¨hung des Magnetfeldes kreisfo¨rmige Doma¨nen bilden. Der Durchmesser der kreis-
fo¨rmigen Doma¨nen verringert sich durch die weitere Magnetfelderho¨hung kontinuierlich. Die voll-
sta¨ndige Ummagnetisierung ist im Bereich von -0,35 T abgeschlossen. Das fru¨hzeitige Umschalten
und Ausbreiten von Multidoma¨nen an der Oberfla¨che durch Streu- und Entmagnetisierungsfelder
deckt sich mit Studien von Maki et al. an NdFeB [117]. Im Inneren eines Volumenmagnets ist die-
ser Effekt nicht zu beobachten [117,118]. Ferner kann in der unteren linken Bildecke die spontane
Nukleation feiner Ko¨rner in einem geringen Magnetfeldintervall beobachtet werden.
Bestimmung der Probenpolarisation von M 1240 ◦C aus MFM-Bilddaten:
Fu¨r die Neukurve zeigt sich eine sehr gute U¨bereinstimmung der lokalen Polarisation an der Pro-
benoberfla¨che mit der globalen Polarisation, bestimmt durch die SQUID-Magnetometrie. Der Ver-
gleich der Polarisationen wird in Abbildung 5.50 gezeigt. Der steile Anstieg der Neukurve bis 0,1 T
kann erneut dem Heraustreiben von Doma¨nen in Multidoma¨nenbereichen zugeordnet werden. Auf-
grund des ho¨heren Anteils von Ko¨rnern, deren Gro¨ße deutlich den kritischen Eindoma¨nenteilchen-
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Abb. 5.50: Verlauf der globalen Polarisation wa¨hrend der a) Ummagnetisierung und b) Auf-
magnetisierung (SQUID-Messungen) in Korrelation mit den lokalen Polarisationen,
bestimmt aus dem MFM-Kontrast an der Oberfla¨che der Probe M 1240 ◦C.
durchmesser u¨berschreiten, zeigt sich ein steilerer Anstieg im Vergleich zur Probe M 1180 ◦C. Ein
hoher Anteil von Ko¨rnern bis 2 µm weist eine stabile uniforme Magnetisierung auf. Bis 0,4 T er-
folgt die Aufmagnetisierung durch die Doma¨nenwandverschiebungen der Multidoma¨nenzusta¨nde,
dazu zeigt sich die spontane Aufmagnetisierung erster kleinerer Ko¨rner. Das angelegte Magnet-
feld reicht allerdings noch nicht aus, um die deutlich kleineren Ko¨rner aufzumagnetisieren, womit
der flachere Neukurvenverlauf zwischen 0,15 und 0,4 T erkla¨rt werden kann. Ho¨here Magnetfelder
fu¨hren anschließend zur Aufmagnetisierung der kleineren Ko¨rner und zum erneut sta¨rkeren An-
stieg der Neukurve ab 0,4 T. Die nach 0,8 T weiterhin nicht aufmagnetisierten Ko¨rner am oberen
Bildrand fu¨hren zur verringerten Polarisation in Abbildung 5.50 b) und werden vollsta¨ndig bei
5,0 T aufmagnetisiert. Allerdings kann an den Korngrenzen und im angrenzenden feinkristallinen
Gefu¨ge weiterhin ein heller MFM-Kontrast, aufgrund der geringeren Sa¨ttigungspolarisation der
Al-substituierten Phase, beobachtet werden. Nach dem Abschalten des a¨ußeren Magnetfeldes zeigt
sich genau in diesen Ko¨rnern, bedingt durch Fehlorientierungen, eine fru¨hzeitige Ummagnetisie-
rung, die zu einer verringerten Remanenzflussdichte im Vergleich zur globalen Remanenzflussdichte
fu¨hrt. Die weitere Ummagnetisierung bis -0,2 T ergibt eine leichte Abnahme der Polarisation an
der Probenoberfla¨che. Die eigentliche Ummagnetisierung an der Oberfla¨che erfolgt fu¨r große Ko¨r-
ner bis -0,4 T und fu¨r kleinere Ko¨rner oberhalb von -0,4 T. Die Polarisationen an der Oberfla¨che
weichen trotz des kaskadenartigen Umschaltens nur leicht von der global bestimmten Polarisation
ab. Das Umschaltverhalten in diesem Magnetfeldbereich entspricht offensichtlich dem eigentli-
chen Mechanismus der globalen Probe und la¨sst in Kombination mit dem Neukurvenverlauf auf
einen nukleations-dominierten Ha¨rtungsmechanismus schließen. Fu¨r Ko¨rner unterhalb der kriti-
schen Eindoma¨nenteilchengro¨ße geht dieser in eine kaskadenartige, spontane Ummagnetisierung
der Eindoma¨nenbereiche u¨ber. Ein hoher Anteil von Ko¨rnern deutlich oberhalb des kritischen Ein-
doma¨nenbereichs wu¨rde bei der gezeigten Ummagnetisierung u¨ber Multidoma¨nen eine fru¨hzeitigere
Entmagnetisierung zeigen und in geringeren Koerzitivfeldsta¨rken resultieren.
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Doma¨nenkonfigurationen in der grobkristallinen Probe M 1280 ◦C:
In Abbildung 5.51 b) wird das Gefu¨ge (Probenaufsicht) der Probe M 1280 ◦C durch lichtmikrosko-
pische Aufnahmen gezeigt. Wie bereits analysiert, existieren fu¨r die Probe M 1280 ◦C sehr große
Abb. 5.51: a) MFM-Aufnahme der Doma¨nenkonfiguration im thermisch entmagnetisierten Zu-
stand der Probe M 1280 ◦C. b) Lichtmikroskopische Aufnahme des Gefu¨ges an der
untersuchten Position. c) U¨berlagerung der Abbildungen a) und b).
Ko¨rner > 100 µm. Zwischen den großen Ko¨rnern bestehen feinkristalline Bereiche. Die MFM-
Bilddaten in Abbildung 5.51 a) besta¨tigen die zuvor beobachteten Pha¨nomene. Die feinkristallinen
Ko¨rner weisen teilweise eine uniforme Magnetisierung auf; dahingegen zeigen sich fu¨r gro¨ßere Ko¨r-
ner vielfa¨ltige Multidoma¨nenzusta¨nde, linker Bildbereich in Abbildung 5.51 a). Wie bereits fu¨r
die Proben M 1180 ◦C und M 1240 ◦C analysiert, findet fu¨r externe Magnetfelder bis 0,2 T das
Heraustreiben der Multidoma¨nen in gro¨ßeren Ko¨rnern statt. Da der Anteil von Multidoma¨nenzu-
sta¨nden fu¨r die Probe M 1280 ◦C deutlich erho¨ht ist, erfolgt in diesem Magnetfeldbereich bereits
eine starke Ausbreitung der parallel ausgerichteten, leicht beweglichen Multidoma¨nen, womit der
sehr steile Anstieg der Neukurve (Abbildung 5.39) bis 0,2 T erkla¨rt werden kann. Anschließend
setzen die Aufmagnetisierung fu¨r feinere Ko¨rner und bei ho¨heren Magnetfeldern versta¨rkt Dreh-
prozesse ein. Im magnetischen Gegenfeld fu¨hrt die fru¨hzeitige Ausbreitung eines Nukleationskeimes
zur schlagartigen Ummagnetisierung dieser großen Ko¨rner, worin eine geringe Koerzitivfeldsta¨r-
ke von 70 mT resultiert. Vergleichbare großfla¨chige Multidoma¨nenzusta¨nde konnten in [119] fu¨r
BaFe12O19 nachgewiesen werden. Sternfo¨rmige Doma¨nenkonfigurationen wie sie in [28] fu¨r einen
BaFe12O19-Kristall (remanenter Zustand) gezeigt sind, ko¨nnen fu¨r das stark inhomogene Gefu¨-
ge nicht nachgewiesen werden. In sehr großen Ko¨rnern konnten im thermisch entmagnetisierten
Zustand vereinzelte sternfo¨rmige Doma¨nen beobachtet werden. Allerdings ist auch zu erwarten,
dass im Vergleich zum Einkristall, sich gro¨ßere Ko¨rner bzw- Doma¨nen in der vorliegenden per-
manentmagnetischen Probe im remanenten Zustand verha¨ltnisma¨ßig stabil verhalten und nicht in
Multidoma¨nenszusta¨nde u¨bergehen.
Die Bedeutung dieser Multidoma¨nen fu¨r den Neukurvenverlauf aus dem dc-entmagnetisierten Zu-
stand wird im folgenden Kapitel analysiert.
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5.3.3 dc-Entmagnetisierung und Aufmagnetisierung fein- und
grobkristalliner Al-substituierter Hexaferrite
Die Bestimmung des dc-Entmagnetisierungsfeldes erfolgt iterativ im SQUID-Magnetometer, nach
[21]. Dafu¨r wird die Probe im SQUID-Magnetometer aufmagnetisiert (vollsta¨ndig parallele Aus-
richtung), dann im Gegenfeld entmagnetisiert und anschließend die Restmagnetisierung (0,0 T
a¨ußeres Magnetfeld) bestimmt. Diese Prozedur wird fu¨r die drei Proben M 1180 ◦C, M 1240 ◦C
und M 1280 ◦C so lange wiederholt, bis die Restmagnetisierung 0,0 T betra¨gt. Dieser Zustand
zeichnet sich vereinfacht durch eine zu 50 % parallele und 50 % antiparallele Ausrichtung der
einzelnen Ko¨rner aus. Dabei werden durch die dc-Entmagnetisierung zuna¨chst gro¨ßere Ko¨rner
ummagnetisiert (antiparallele Ausrichtung). Die weiterhin zu 50 % parallel ausgerichteten Berei-
che sind laut Theorie und MFM-Messung dominiert von feinkristallinen Ko¨rnern mit erho¨htem
Nukleationsfeld [115]. Durch die dc-Entmagnetisierung wird somit eine energetisch instabile Ent-
magnetisierung durchgefu¨hrt, die allerdings bei der anschließenden Aufmagnetisierung sehr gut auf
das Verhalten gro¨ßerer Ko¨rner im Magnetwerkstoff schließen la¨sst.
Fu¨r die dc-entmagnetisierten Neukurven fein- und grobkristalliner Al-substituierter Hexaferrite
kann ein signifikanter Unterschied beobachtet werden. Die Polarisation der feinkristallinen Probe
M 1180 ◦C weist einen sehr flachen Verlauf auf, vergleichbar mit der pinning-dominierten thermi-
schen Neukurve von Sm2Co17. Allerdings la¨sst in dem dc-entmagnetisierten Zustand ein solcher
Neukurvenverlauf eher auf eine hohe Stabilita¨t der Eindoma¨nenzusta¨nde schließen, sowohl fu¨r die
uniform magnetisierten Ko¨rner unterhalb, als auch fu¨r Ko¨rner oberhalb der kritischen Eindoma¨-
nenteilchengro¨ße, da sich im Volumenmagneten theoretisch keine Multidoma¨nenzusta¨nde ausbilden
sollten. Ein signifikanter Anstieg der Polarisation, aufgrund spontaner Ummagnetisierungen der
uniformen Bereiche, setzt erst bei ca. 0,3 T ein, pra¨sentiert in Abbildung 5.52 a). Im Vergleich
Abb. 5.52: a) Neukurven aus dem dc-entmagnetisierten Zustand der Proben M 1180 ◦C,
M 1240 ◦C und M 1280 ◦C. b) MFM-Aufnahme des dc-entmagnetisierten Zustands
der Probe M 1240 ◦C.
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dazu zeigt die grobkristallinere Probe M 1240 ◦C zwar bis 0,1 T einen vergleichbaren flachen An-
stieg der Neukurve, allerdings einen deutlich fru¨heren Anstieg der Polarisation ab ca. 0,2 T. Dies
la¨sst auf ein geringeres Nukleationsfeld der gro¨ßeren Ko¨rner schließen. Der Ausgangszustand des
dc-entmagnetisierten Zustands der Probe M 1240 ◦C wird in Abbildung 5.52 b) gezeigt.
Die Probe M 1280 ◦C zeigt, bedingt durch den hohen Anteil von Ko¨rnern oberhalb der kritischen
Eindoma¨nenteilchengro¨ße, einen sehr steilen Neukurvenanstieg aus dem dc- entmagnetisierten Zu-
stand. Das Nukleationsfeld dieser Ko¨rner ist sehr gering, zusa¨tzlich kann die Ummagnetisierung
bzw. Aufmagnetisierung durch die Ausbildung und Ausbreitung von Multidoma¨nen erfolgen, wie
sich im Lauf der Diskussion zeigen wird.
Um die Umschaltprozesse besser verstehen zu ko¨nnen, ist in Abbildung 5.53 ein Ausschnitt aus der
MFM-Untersuchung der Doma¨nenkonfigurationen der Probe M 1240 ◦C wa¨hrend der Aufmagneti-
sierung aus dem dc-entmagnetisierten Zustand abgebildet. In den MFM-Aufnahmen ist zu sehen,
Abb. 5.53: MFM-Abbildungen der Doma¨nenkonfigurationen nach dc-Entmagnetisierung und bei
anschließender Aufmagnetisierung der Probe M 1240 ◦C.
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dass nach der Aufmagnetisierung (5,0 T) und dem anschließenden Anlegen des dc-Magnetfeldes
(-0,426 T) sowohl große als auch kleinere Ko¨rner bereits ummagnetisiert sind. Dabei weisen die
Ko¨rner eine uniforme Magnetisierung auf. Nach dem Abschalten des externen Magnetfeldes zeigt
sich, dass an der Probenoberfla¨che gro¨ßere Ko¨rner von einer uniformen Magnetisierung in Multi-
doma¨nenzusta¨nde u¨bergehen. Durch die weitere Erho¨hung des externen Magnetfeldes breiten sich
die Doma¨nenwa¨nde der parallel zum externen Feld orientierten Doma¨nen (dunkler Kontrast) aus,
auf Kosten der antiparallel ausgerichteten. Ab 0,1 T gehen auch kleinere uniforme Eindoma¨nen-
zusta¨nde (2 bis 5 µm) in Multidoma¨nenzusta¨nde u¨ber. Das Heraustreiben dieser Doma¨nen findet
bis ca. 0,4 T statt. Die antiparallelen Doma¨nen des großen Korns im unteren Bildbereich scheinen
dabei an vergleichbaren Positionen gepinnt zu sein, wie sie es fu¨r die zuvor betrachtete Entma-
gnetisierung in Abbildung 5.49 waren. Ab 0,4 T erfolgt die Aufmagnetisierung der verbliebenen
Eindoma¨nen spontan, ohne Ausbildung von Multidoma¨nenzusta¨nden.
Nochmals kann aus dem MFM-Kontrast die lokale Polarisation ermittelt werden. Die Korrela-
tion mit den globalen Polarisationen (SQUID) wird in Abbildung 5.54 pra¨sentiert. Es zeigt sich,
Abb. 5.54: Korrelation der Polarisationen aus den MFM-Bilddaten mit der globalen Aufmagne-
tisierung (SQUID) aus dem dc-entmagnetisierten Zustand der Probe M 1240 ◦C. Ex-
emplarisch werden verschiedene Doma¨nenkonfigurationen gezeigt.
dass im Bereich von 0,0 bis 0,3 T sta¨rkere Abweichungen zwischen globaler Neukurve und loka-
ler Polarisation aus den MFM-Bilddaten auftreten. Dabei fu¨hrt vor allem das große Korn mit
der Multidoma¨ne im unteren Bildausschnitt zu signifikanten Abweichungen, aufgrund der starken
Doma¨nenwandbeweglichkeit im externen Feld. Fu¨r 0,0 T zeigt sich bereits, dass der energetisch
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instabile dc-entmagnetisierte Zustand aufgrund begrenzter Statistik durch MFM-Untersuchungen
schwer abzubilden ist. Durch Selbstentmagnetisierungen an der Oberfla¨che und Wechselwirkungen
der Probenstreufelder untereinander treten bereits starke Abweichungen auf. Dieser steile Pola-
risationsanstieg bis 0,2 T kann fu¨r den Volumenmagneten nicht beobachtet werden. Sobald die
Multidoma¨nen an der Oberfla¨che herausgetrieben sind (ca. 0,4 T) und nur noch die Aufmagneti-
sierung uniformer Doma¨nenzusta¨nde beitra¨gt, stimmen lokale Polarisation und globale Neukurve
quantitativ und qualitativ u¨berein.
Betrachtung der magnetischen Doma¨nenkonfigurationen innerer Hystereseschleifen:
Zur Untersuchung der unterschiedlichen Prozesse im Bereich 0,0 bis 0,3 T werden die reversible und
irreversible Ausbreitung von Doma¨nen studiert. In der vorliegenden Arbeit erfolgen deshalb Mes-
sungen der inneren Hystereseschleifen (engl. minor loops), sowohl lokal durch MFM-Messungen als
auch global per SQUID-Magnetometrie. Dabei wird nach jedem angelegten Magnetfeld µ0Hi der
Aufmagnetisierung die anschließende Restpolarisation Br,µ0Hi ohne a¨ußeres Magnetfeld bestimmt,
woraus auf die reversiblen und irreversiblen Prozesse innerhalb der Probe geschlossen werden kann,
beispielsweise gezeigt an Sm12,5Co66,5Fe8Cu13 [120] und NdFeB+α-Fe in [121]. Eine bereits voll-
sta¨ndig nukleierte Doma¨ne sollte anschließend stabil bzw. irreversibel sein und in einer deutlichen
Erho¨hung der Polarisation resultieren. Innere reversible Drehprozesse tragen in geringem Maße
stetig zur Polarisation bei. Hingegen fu¨hrt die Ausbreitung von Multidoma¨nen wa¨hrend der Auf-
magnetisierung u¨ber Doma¨nenwandverschiebungen zu einer deutlichen Erho¨hung der Polarisation.
Da Doma¨nenwandverschiebungen tendenziell reversibler sind, ist anschließend eine geringe Rest-
polarisation zu erwarten. In Abbildung 5.55 wird ein Ausschnitt aus den MFM-Messungen gezeigt.
Die Multidoma¨nenkonfiguration der ersten dc-Entmagnetisierung kann dabei fu¨r das große Korn
im unteren Bildbereich nicht reproduziert werden. Auch das feinkristalline Gefu¨ge im oberen Bild-
bereich weist einen erho¨hten dunklen Kontrast auf. Allerdings ist eine vollsta¨ndige Reproduktion
der Doma¨nenkonfiguration nach dc-Entmagnetisierung aufgrund des energetisch ho¨chst instabilen
Zustands auch nicht zu erwarten. Deutlich zu erkennen ist, dass die dunkle Multidoma¨ne im großen
Korn bereits bei geringen Magnetfeldern wa¨chst und diese nach dem Abschalten des a¨ußeren Ma-
gnetfeldes gro¨ßtenteils in den Ausgangszustand zuru¨ckgedra¨ngt wird, aufgrund des Wachstums
der hellen Doma¨nen. Erho¨hte Magnetfelder bis zu 0,34 T resultieren in einer fast vollsta¨ndigen
Aufmagnetisierung des großen Korns. Nach dem Abschalten des a¨ußeren Magnetfeldes zerfa¨llt der
Eindoma¨nenzustand in eine Multidoma¨nenstruktur. Dabei zeigt sich, dass vor allem am Kornrand
die Doma¨nenkonfiguration mit dem entmagnetisierten Zustand vergleichbar ist. Ab ca. 0,4 T er-
gibt sich fu¨r das große Korn eine stabile uniforme Magnetisierung auch nach dem Abschalten des
externen Magnetfeldes.
Fu¨r das feinkristalline Gefu¨ge im oberen Bildbereich ko¨nnen fu¨r einige Ko¨rner > 2 µm vergleichbare
Prozesse und die spontane Ummagnetisierung uniformer Eindoma¨nenzusta¨nde beobachtet werden.
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Abb. 5.55: MFM-Abbildungen der Doma¨nen nach dc-Entmagnetisierung und anschließender Auf-
magnetisierung mit inneren Hystereseschleifen der Probe M 1240 ◦C. Die rote Ver-
bindungslinie zwischen den Bildern zeigt den Verlauf der Magnetfeldserie an.
Kleinere Ko¨rner zeigen auch fu¨r 0,4 T entweder eine weiterhin stabile Magnetisierung auf (heller
Kontrast) oder sind bereits vollsta¨ndig ummagnetisiert. Der weitere Anstieg des externen Magnet-
feldes resultiert in der kontinuierlichen Ummagnetisierung des feinkristallinen Gefu¨ges, wobei die
zugeho¨rigen MFM-Aufnahmen nach dem Ausschalten des externen Magnetfeldes nur leichte Un-
terschiede zeigen; vorzugsweise nimmt der helle Kontrast an den Korngrenzen zu.
Wie zuvor dargestellt, la¨sst sich aus dem MFM-Kontrast die Polarisation berechnen. In Abbildung
5.56 ist die Polarisation beim Anlegen eines a¨ußeren Magnetfeldes µ0Hi jeweils mit der zugeho¨rigen
Restpolarisation Jr,µ0Hi bzw. Restflussdichte Br,µ0Hi nach dem Ausschalten des Magnetfeldes durch
eine Gerade verbunden. Die durchgezogenen Geraden verbinden die Polarisationen Jµ0Hi und die
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Abb. 5.56: a) Neukurve aus dem dc-entmagnetisierten Zustand bis 0,3 T (rote gestrichelte Kur-
ve) mit inneren Hystereseschleifen (Polarisation Jµ0Hi und zugeho¨rige Restpolarisation
Jr,µ0Hi) der MFM-(durchgezogene Linien) und der SQUID-Messung (gestrichelte Lini-
en) von M 1240 ◦C. Gleiche Farbkodierung entspricht dabei gleichen externen Feldern
µ0Hi der inneren Hystereseschleife. b) Neukurve aus dem dc-entmagnetisierten Zu-
stand bis 1,0 T mit inneren Hystereseschleifen. Der gezeigte MFM-Neukurvenverlauf
wurde mittels Sigmoidfunktion angefittet.
Restpolarisation Jr,µ0Hi , ermittelt aus den MFM-Bilddaten (die gestrichelten Linien entsprechen
den globalen SQUID-Messungen). Die gleiche Farbkodierung der Geraden bedeutet, dass gleiche
a¨ußere Magnetfelder µ0Hi angelegt wurden. Abbildung 5.56 a) zeigt einen detaillierten Ausschnitt
von 0,0 bis 0,3 T. In Abbildung 5.56 b) wird zusa¨tzlich die Neukurve bis 1,0 T pra¨sentiert. Dabei
fa¨llt auf, dass bei geringen Feldern die Steigungen aus den MFM-Bilddaten deutlich erho¨ht sind,
im Vergleich zu den zugeho¨rigen globalen SQUID-Messungen. Begru¨ndet werden kann dies durch
den hohen Anteil reversibler Prozesse, beispielsweise durch die beobachten Doma¨nenwandverschie-
bungen im großen Korn. Erst ab 0,40 T (rosafarbene Gerade, gekennzeichnet durch zwei schwarze
Pfeile in Abbildung 5.56 b)) zeigt sich ein vergleichbarer Anstieg der Geraden aus lokalen und
globalen Messungen. Dies korreliert mit der vollsta¨ndigen Nukleation gro¨ßerer Ko¨rner, die nach
dem Ausschalten des externen Magnetfeldes vollsta¨ndig aufmagnetisiert bleiben. Des Weiteren ist
zu erwa¨hnen, dass sich die Polarisationen Jµ0Hi ab 0,5 T sta¨rker angleichen. Insbesondere wird
hierbei das feinkristalline Gefu¨ge aufmagnetisiert und keine Multidoma¨nenzusta¨nden.
Die Polarisationen aus dem MFM-Bildkontrast sind im Vergleich zur vorherigen Messreihe (Abbil-
dung 5.54 und 5.53) erho¨ht, infolge einer erho¨hten Polarisation im dc-entmagnetisierten Ausgangs-
zustand. Somit la¨sst sich festhalten, dass die globale SQUID-Messung deutlich flachere Steigungen
wa¨hrend der kompletten Aufmagnetisierung aus dem dc-entmagnetisierten Zustand zeigt. Rever-
sible Prozesse ko¨nnen dabei ebenfalls beobachtet werden, allerdings ist der Anteil stark reduziert.
Die MFM-Messung hingegen weist sta¨rkere Steigungen bis zu einem a¨ußeren Feld von 0,4 T auf.
Diese reversiblen Prozesse sind durch Doma¨nenwandverschiebungen in gro¨ßeren Ko¨rnern an der
Oberfla¨che bestimmt, da an der Oberfla¨che die Streufelder maximal sind und es somit zur ver-
sta¨rkten Bildung von Multidoma¨nen kommt. Fu¨r den Volumenmagneten sind diese durch SQUID-
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Magnetometrie nicht nachzuweisen bzw. haben einen geringeren Einfluss.
Erst wenn die spontane, vollsta¨ndige Nukleation feinkristalliner Bereiche einsetzt, stimmen MFM-
und SQUID-Daten nicht nur qualitativ, sondern auch quantitativ u¨berein. Somit sind vorzugsweise
die Ausbildung von Nukleationskeimen und die spontane Ausbreitung der Doma¨ne oberhalb des
Nukleationsfeldes ausschlaggebend fu¨r die Um- bzw. Aufmagnetisierung im Volumenmagneten.
So zeigt die analoge Auswertung des feinkristallinen Gefu¨ges im oberen Bildbereich eine deutlich
bessere Korrelation zwischen lokalen und globalen Messungen bezu¨glich der Polarisation. Pinnin-
geinflu¨sse konnten nur lokal fu¨r gro¨ßere Ko¨rner mit reversiblen Multidoma¨nenzusta¨nden beobachtet
werden, die allerdings nur zu einem sehr geringen Teil fu¨r den globalen Magneten zum Ha¨rtungs-
mechanismus der Hexaferrite beitragen. Die reversiblen Prozesse bis 0,3 T der globalen SQUID-
Messung sind bestimmt durch gro¨ßere Ko¨rner, die prima¨r ein weichmagnetischeres Verhalten zei-
gen. Unter optimierten Sinterbedingungen existieren idealerweise nur die gezeigten feinkristallinen
Gefu¨ge ohne das Auftreten von Ko¨rnern im Mikrometerbereich. Weitere Ergebnisse der erforschten
Doma¨nenevolutionen im a¨ußeren Magnetfeld sind in [122] publiziert.
Zusammenfassung: Doma¨nenkonfiguration von Hartferriten
In feinkristallinen Proben ko¨nnen unterschiedliche Doma¨nenkonfigurationen im thermisch entma-
gnetisierten Zustand nachgewiesen werden. So zeigen sich Eindoma¨nenzusta¨nde fu¨r feinkristal-
line Bereiche kleiner . 2 µm [114], Multidoma¨nen in gro¨ßeren Kornstrukturen (beispielsweise
4 µm [119]) und großfla¨chige Doma¨nen u¨ber grob- und feinkristalline Gefu¨gebereiche. Der ein-
deutige Nachweis von Wechselwirkungsdoma¨nen ist aufgrund des inhomogenen Gefu¨ges erschwert,
allerdings zeigt vor allem der feinkristalline Bereich vergleichbare, gekoppelte Ko¨rner wie sie im
nanokristallinen Gefu¨ge in [113] gezeigt sind. Die Aufmagnetisierung durch Multidoma¨nenwand-
verschiebungen erfolgt bis ca. 0,4 T. Anschließend kann der Anstieg der Magnetisierung durch
die Aufmagnetisierung sehr feiner Ko¨rner beobachtet werden. Fu¨r die Entmagnetisierung wer-
den u¨berwiegend stabile Eindoma¨nenbereiche beobachtet. Multidoma¨nen zeigen sich wa¨hrend der
Entmagnetisierung in gro¨ßeren Kornstrukturen (ca. 18 µm); allerdings ko¨nnen diese durch Ober-
fla¨cheneffekte und Selbstentmagnetisierungen bedingt sein.
Die lokalen Polarisationen, berechnet aus den lokalen MFM-Messungen, zeigen fu¨r das feinkristal-
line Gefu¨ge gute qualitative und quantitative U¨bereinstimmungen mit den globalen Polarisationen,
bestimmt durch SQUID-Magnetometrie. Abweichungen ko¨nnen vor allem im Bereich der Proben-
und Spitzenkoerzitivfeldsta¨rke beobachtet werden. Ursa¨chlich ko¨nnen hierbei die instabilen magne-
tischen Momente sowie Spitzen-Proben-Wechselwirkungen und Einflu¨sse des Probenstreufeldes auf
einzelne magnetische Probenbereiche sein. Im Vergleich zu NdFeB [21,116] zeigt sich im remanen-
ten Zustand eine stabilere Doma¨nenkonfiguration, wodurch die lokale MFM- und globale SQUID-
Polarisation sehr gut u¨bereinstimmen. Die Ursache dafu¨r ist, dass fu¨r den Ha¨rtungsmechanismus
der Hexaferrite Korngrenzphasen eine untergeordnete Rolle aufweisen. Durch den Polierprozess
und das oberfla¨chensensitive Messverfahren wird die Korngrenzphase, beispielsweise bei NdFeB,
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versta¨rkt beeintra¨chtigt, wodurch ein fru¨heres Schalten einzelner Ko¨rner [116] zu beobachten ist.
Vereinzelt ko¨nnen fu¨r großfla¨chige Doma¨nen Pinningmechanismen und reversible Doma¨nenwand-
verschiebungen an der Oberfla¨che festgestellt werden. Allerdings zeigt sich durch Korrelation der
inneren Hystereseschleifen von SQUID- und MFM-Messungen, dass im Volumenmagneten nur
geringfu¨gig reversible Prozesse nachzuweisen sind. Das Magnetschalten ist durch den nukleations-
dominierten Koerzitivfeldsta¨rkenmechanismus gepra¨gt [6]. Es konnte durch MFM-Untersuchungen
gezeigt und nachgewiesen werden, dass vor allem Kornstrukturen unterhalb des kritischen Ein-
doma¨nenteilchendurchmessers das stabilste Verhalten im a¨ußeren Magnetfeld aufweisen und erst
oberhalb von 0,4 T ummagnetisiert werden.
6 Zusammenfassung und Ausblick
Die vorliegende Arbeit pra¨sentiert die Erforschung nanoskaliger Magnete und Magnetkomposi-
te auf Ferritbasis. Sie umfasst die Forschungsschwerpunkte Pulversynthese, Kompaktierung
und Sinterung von Hexaferritpulvern und Hexaferritkompositen. Dabei wurden innovative Pro-
zesse zur Minimierung von Partikel- bzw. Kornwachstum erforscht. Im Zentrum standen hierbei
die Ausheilung der Pulver in einer NaCl-Schmelzphase bei geringen Temperaturen und das dru-
ckunterstu¨tzte Sintern durch Heißkompaktierung. Ein weiterer Forschungsschwerpunkt waren in
situ MFM-Messungen der Doma¨nenevolution im Hexaferrit. Mithilfe modernster in situ MFM-
Untersuchungsmethoden und hochauflo¨sender REM-Abbildungen konnten erstmals Ein- und Mul-
tidoma¨nenkonfigurationen an der Probenoberfla¨che im a¨ußeren Magnetfeld in Korrelation mit un-
terschiedlichster Mikrostruktur analysiert werden. Zusa¨tzlich wurden lokale Magnetisierungen aus
den MFM-Bilddaten bestimmt und mit den globalen Magnetisierungen korreliert. Durch die Ex-
perimente konnte in lokalen feinkristallinen Bereichen die Existenz von Wechselwirkungsdoma¨nen
im gesinterten Hexaferrit nachgewiesen werden.
Im ersten Abschnitt der vorliegenden Dissertation konnten mithilfe hochenergetischer mechano-
chemischer Aktivierung nanokristalline Ausgangspartikel im Gro¨ßenbereich von ca. 200 nm erzeugt
werden. Dabei zeigte sich, dass die anschließende Kalzinierung bereits zwischen 900 und 1100 ◦C in
Abha¨ngigkeit vom Al-Gehalt die Bildung der Hexaferritphase ermo¨glicht. Aus den Untersuchungen
ergibt sich eine optimale Kalzinierungstemperatur von 1100 ◦C. Fu¨r reinen Hexaferriten konnte da-
bei versta¨rktes Partikelwachstum (Partikelgro¨ßenverteilung: 100 bis 1100 nm) mit gleichzeitigem
Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke beobachtet werden, allerdings zeigte sich eine sehr gute Aus-
richtbarkeit der Partikel. Die Anwendung dieser Ergebnisse hat industriell ho¨chste Relevanz. So
finden bereits U¨berlegungen zur Implementierung der untersuchten Niedertemperaturkalzinierung
zur Bildung feinkristalliner Hexaferrite (TKalz = 1050
◦C) in der kommerziellen Ferritherstellung
der Tridelta Hartferrite GmbH statt. Durch die geringe Kalzinierungstemperatur kann einerseits
der CO2-Ausstoß reduziert werden. Andererseits wird das Mahlwerkzeug bei der Mahlung fein-
kristalliner Pulver weniger stark beansprucht. Gleichzeitig kann die Mahldauer reduziert werden,
wodurch nach aktuellen Scha¨tzungen das Wartungsintervall um ca. 25 % verla¨ngert werden kann.
Insgesamt werden durch die Kalzinierung bei niedrigeren Temperaturen ca. 260 kg CO2 pro t He-
xaferrit eingespart. Die Niedertemperaturkalzinierung tra¨gt somit zu einer ressourceneffizienteren
Hartferritherstellung bei [55]. Des Weiteren zeigten erste Untersuchungen in der Musterprodukti-
on der Tridelta Hartferrite GmbH verbesserte magnetische Eigenschaften. So konnte die ho¨chste
Koerzitivfeldsta¨rke von 350 kA/m (440 mT) mit der ho¨chsten Remanenzflussdichte von 410 mT
fu¨r SE-freie Hexaferrite der Tridelta Hartferrite GmbH in einem Magneten kombiniert werden.
Bezu¨glich Pulvermahlung wurden im Rahmen der Promotion drei energetisch unterschiedliche
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Mahlmethoden analysiert. Dabei zeigte sich, dass die niederenergetische Walzenstuhlmahlung zu
einer Deagglomeration mit geringer Verfeinerung der Partikel fu¨hrt. Die mittelenergetische Mahl-
methode mit einer Planetenkugelmu¨hle resultierte in stark heterogenen Partikelgro¨ßen und deag-
glomerierte die Partikel dabei nur partiell. Gleichzeitig setzte eine versta¨rkte Induzierung von
Gitterverspannungen ein, die in einem starken Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke resultierte. Im
Hinblick auf die bestmo¨gliche Zerkleinerung konnte durch sechsstu¨ndige hochenergetische Attri-
tormahlung nanokristallines Pulver im Gro¨ßenbereich von 50 bis 430 nm erreicht werden. Neben
dem zu erwartenden Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke auf ca. 190 mT konnte eine sta¨rkere Ab-
nahme der Sa¨ttigungsmagnetisierung um bis zu 390 mT aufgrund der partiellen Amorphisierung
des Hexaferrits [15] nachgewiesen werden. Somit ist es gelungen, das vorausgesetzte nanoskalige
Hexaferritpulver fu¨r die nachfolgenden Kompaktierungs- und Sinterexperimente zu erzeugen.
Die daraufhin erstmals durchgefu¨hrte Ausheilung des Pulvers in einer NaCl-Matrix zeigt eine Syn-
thesemo¨glichkeit auf, die simultan in erho¨hten Koerzitivfeldsta¨rken von 550 mT und in Sa¨ttigungs-
magnetisierungen von 480 mT fu¨r feinkristalline Partikel unterhalb der kritischen Eindoma¨nenteil-
chengro¨ße fu¨r Sr-Hexaferrit resultierte. Es wurde festgestellt, dass die anschließende Ausheilung
zum Abbau von Gitterverspannungen und zu einer vollsta¨ndigeren Rekristallisation fu¨hrt, aber
unerwu¨nschtes Partikelwachstum unterdru¨ckt, woraus sich weiterhin ein sehr flacher Anstieg der
Neukurve und eine erho¨hte Koerzitivfeldsta¨rke ergeben.
In einem parallelen Ansatz wurde die Idee des Exchange-Spring-Konzepts verfolgt. Dabei stand
die Optimierung des Hexaferritpulvers bezu¨glich der Koerzitivfeldsta¨rke und Partikelgro¨ße durch
Ausheilung im Vordergrund, um im Anschluss daran durch die Zugabe einer nanoskaligen, weich-
magnetischen Phase das Energieprodukt des Magneten zu verbessern. Die Zugabe weichmagneti-
scher Phasen wie AlNiCo, FeSi oder FeCoB zeigte in Abha¨ngigkeit vom Gehalt ein unterschiedlich
starkes zweistufiges Schaltverhalten der Pulver auf. Ausschlaggebend fu¨r die schlechte Kopplung
ist dabei die Partikelgro¨ße der weichmagnetischen Pulver, die trotz Planetenkugelmahlung stark
variierte und u¨berwiegend im Submikrometerbereich lag. Ein alternativer Ansatz fu¨r weitere For-
schungsarbeiten wa¨re beispielsweise das Mischen nanokristalliner weichmagnetischer Phasen mit
der hochkoerzitiven, Al-reichen Hexaferritphase SrFe10Al2O19, die ein Koerzitivfeld von 820 mT
und Partikelgro¨ßen im Durchschnitt von 200 nm aufweist [103].
Zuku¨nftige Anwendungsgebiete des ausgeheilten Pulvers ko¨nnen im Bereich der Kompositmagnete
liegen oder fu¨r polymergebundene Magnete infrage kommen. Vor allem das Al-substituierte Hexa-
ferritpulver mit einer Koerzitivfeldsta¨rke von 820 mT kann bei Kompositansa¨tzen und Hochtem-
peraturanwendungen eine wesentliche Funktion erfu¨llen.
Im zweiten Teil der Arbeit wurden die Kompaktierung und Sinterung der hochenergetisch gemah-
lenen und der ausgeheilten Pulver erforscht. Dabei zeigte sich eine optimale Sintertemperatur im
Bereich von 1200 ◦C. Aufgrund der nanokristallinen Hexaferritpartikel wurde ein erho¨hter Gehalt
von 2 bis 4 wt% an CaSiO3 beno¨tigt, um das Kornwachstum effektiv zu hemmen und erho¨hte Koer-
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zitivfeldsta¨rken und Remanenzflussdichten zu erreichen. Ausschlaggebend hierbei ist die erho¨hte
Partikeloberfla¨che im Vergleich zu kommerziellen Referenzpulver. Die besten Ergebnisse konnten
nach hochenergetischer Mahlung und der Zugabe von 3 wt% CaSiO3 mit einer Koerzitivfeldsta¨rke
von 350 mT und einer Remanenzflussdichte von 340 mT fu¨r reinen Sr-Hexaferrit erreicht werden.
Insgesamt zeigten sich fu¨r die Pulver eine sehr gute Prozessierbarkeit und Reproduzierbarkeit, al-
lerdings im Vergleich zum Referenzpulver geringere magnetische Eigenschaften. Die Anwendung
des ausgeheilten Pulvers im industriellen Herstellungsprozess zeigte ebenfalls keine Verbesserun-
gen der magnetischen Kennwerte auf. Zusa¨tzlich ist die Ausheilung und anschließende Entsalzung
kostenintensiv und verschlechtert die Ressourceneffizienz des Hexaferrits.
Ursa¨chlich fu¨r die geringeren magnetischen Kennwerte des untersuchten Pulvers sind vor allem
die industrielle Pulversynthese und Formgebung, die fu¨r die Referenzpulver in den letzten Jahr-
zehnten optimiert wurden. So verstopften beispielsweise die in der vorliegenden Arbeit erzeugten
nanokristallinen Pulver die Filtereinrichtung der kommerziellen Musterpresse. Somit ist das in der
Arbeit erforschte Pulver nicht ”schlechter” als das Referenzpulver, im Gegenteil. Allerdings mu¨s-
sen in zuku¨nftigen Untersuchungen die Sinteradditive und der kommerzielle Kompaktierungs- und
Sinterprozess weiter an das nanokristalline Pulver angepasst werden.
Die druckunterstu¨tzten Sinterexperimente durch Heißkompaktierung zeigten bei verringerten Sin-
tertemperaturen zuna¨chst volldichte Magnetwerkstoffe und vielversprechende Mikrostrukturen, mit
Korngro¨ßen unter oder im Bereich der kritischen Eindoma¨nenteilchengro¨ße. Allerdings ergaben sich
fu¨r volldichte Proben geringe Koerzitivfeldsta¨rken sowohl fu¨r hochenergetisch gemahlene als auch
fu¨r ausgeheilte Pulver. Als Grund wurden Gitterverspannungen herausgearbeitet, die durch den
Heißpressvorgang induzierte werden. Die Koerzitivfeldsta¨rke ist ab 850 ◦C mit gemahlenen Pulvern
vergleichbar. Kornwachstum, das zu einer mo¨glichen Reduzierung der Koerzitivfeldsta¨rke fu¨hrt,
konnte bei den geringen Heißpresstemperaturen anhand der Mikrostruktur ausgeschlossen werden.
Zusa¨tzlich zeigte eine anschließende Wa¨rmebehandlung, dass die Gitterverspannungen abgebaut
und somit die Koerzitivfeldsta¨rke gesteigert werden konnte. Eine vorhandene offene Porosita¨t konn-
te als entscheidender Einflussfaktor fu¨r die Effektivita¨t der Temperung identifiziert werden. Das
ausgeheilte Pulver zeigte in Kombination mit der Temperung im Vergleich zu hochenergetisch
gemahlenem Pulver deutliche Vorteile. Da unter den verwendeten Heißpressparametern fu¨r das
hochenergetisch gemahlene Pulver keine Ausheilung der Gitterverspannungen stattfindet, konnte
durch Temperung nur fu¨r sehr poro¨se Proben (THP = 800
◦C) eine erfolgreiche Koerzitivfeld-
sta¨rkenerho¨hung nachgewiesen werden. Diese Proben sind allerdings aufgrund ihrer mechanischen
Instabilita¨t fu¨r die kommerzielle Anwendung nicht relevant. Erstmals zeigte sich somit ein signifi-
kanter Vorteil der ausgeheilten Pulver. Diese Ergebnisse konnten mithilfe Al-substituierter Pulver
reproduziert und somit verifiziert werden. Ein weiteres interessantes Resultat ist der Anstieg der
Remanenzflussdichte bei erho¨hten Heißpresstemperaturen. So stieg die Ausrichtung der Ko¨rner
fu¨r zuvor isotrop gepresste Pulver bis auf 80 % an. Im Vergleich zum industriellen Freisintern ist
der Heißpressprozess noch keine Alternative, da die magnetischen Kennwerte keine signifikanten
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Verbesserungen aufzeigen und eine kommerzielle Massenproduktion deutlich aufwendiger erscheint.
Allerdings besteht weiteres Verbesserungspotenzial: Neben verku¨rzten Haltezeiten, schnelleren Auf-
heizraten und optimierten Pressdru¨cken sollten zuna¨chst anisotrop vorgepresstes Pulver sowie der
Einsatz und Einfluss von Kornwachstumshemmern wa¨hrend des Heißpressens erforscht werden.
Fu¨r das drucklose und druckunterstu¨tzte Sintern wurden die Phasenstabilita¨t und das Verhalten
unterschiedlicher Komposite untersucht. Die heißkompaktierten Komposite, bestehend aus Hexa-
ferrit und einer weichmagnetischen Phase (AlNiCo, FeCoB, FeSi), sollten dabei in einer sauer-
stoffarmen Atmospha¨re kompaktiert und versintert werden. Es ergaben sich allerdings fu¨r alle drei
Ansa¨tze bereits bei geringeren Sintertemperaturen eine versta¨rkte Sinteraktivita¨t und Phasende-
gradation.
Die Freisinterexperimente von Ferrit-Ferrit-Kompositen, bestehend aus 80 wt% eines kommerziel-
len Pulvers (wird verwendet zur Herstellung von M884 [105]) und 20 wt% ausgeheiltem
SrFe10Al2O19, waren aufgrund der vergleichbaren Prozessierbarkeit vielversprechender. In den
XRD-Messungen zeigte sich nicht nur, dass eine Koexistenz der Phasen erreicht werden konn-
te, sondern auch eine signifikante Erho¨hung der Koerzitivfeldsta¨rke auf bis zu 460 mT. Zusa¨tzlich
werden aktuell, aufbauend auf untersuchten Ferrit-Ferrit-Kompositen, erste Experimente in der in-
dustriellen Fertigung mit kommerziellen Hexaferriten und der Zugabe niedertemperaturkalzinierter
Hexaferrite durchgefu¨hrt. Es zeigten sich erste vielversprechende Ergebnisse bezu¨glich Prozessier-
barkeit und optimierten Schwindungsverhaltens [123].
Im dritten Teil der Arbeit wurden magnetische Ein- und Multidoma¨nenkonfigurationen an der
Probenoberfla¨che von Ferrit-Ferrit-Kompositen innerhalb eines a¨ußeren Magnetfeldes durch in situ
MFM-Messungen untersucht. Zusa¨tzlich wurden die Doma¨nenkonfigurationen mit der Mikrostruk-
tur von drei unterschiedlich gesinterten Proben verglichen. Es zeigte sich, dass fu¨r feinkristalline
Proben sowohl Multidoma¨nen in gro¨ßeren Ko¨rnern als auch eindoma¨nige Bereiche existieren. Zu-
sa¨tzlich zeigten sich großfla¨chige Doma¨nen u¨ber feinkristalline Bereiche, wodurch erstmals Wech-
selwirkungsdoma¨nen in Hexaferrit nachgewiesen wurden.
Des Weiteren wurden aus den MFM-Bilddaten die lokalen Magnetisierungen bestimmt und mit der
globalen Aufmagnetisierung und Entmagnetisierung, gemessen mithilfe der SQUID-Magnetometrie,
verglichen. Die Korrelationsuntersuchungen haben gezeigt, dass fu¨r feinkristalline Proben sehr gu-
te qualitative und quantitative U¨bereinstimmungen existieren. Im Bereich der Koerzitivfeldsta¨rke
der Spitze kommt es aufgrund einer instabilen Spitzenmagnetisierung zu leichten Abweichungen.
Ebenfalls ergaben sich leichte Unterschiede im Bereich der Koerzitivfeldsta¨rke der Probe. Aufgrund
des lawinenartigen Umschaltens sind geringfu¨gige Abweichungen nicht verwunderlich. Zusa¨tzlich
ko¨nnen mo¨gliche Streufeldeffekte an der Oberfla¨che und Wechselwirkungen mit der Spitze zu ei-
nem fru¨hzeitigen Umschalten der einzelnen Ko¨rner fu¨hren. Sobald gro¨ßere Ko¨rner mit Multidoma¨-
nenkonfigurationen mithilfe des MFM untersucht wurden, traten sta¨rkere Abweichungen auf. Ur-
sa¨chlich dafu¨r sind vermutlich Selbstentmagnetisierungen oder Spitzen-Proben-Wechselwirkungen.
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Interessanterweise schienen die Multidoma¨nen an einzelne Stellen gepinnt. Abschließend wurde
die lokale (MFM) und globale (SQUID) Aufmagnetisierung aus dem Gegenfeld entmagnetisierten
Zustand in Kombination mit inneren Hystereseschleifen verglichen. Es zeigte sich, dass die Mul-
tidoma¨nenkonfigurationen und die damit auftretenden reversiblen Magnetisierungsprozesse nur
an der Oberfla¨che nachzuweisen sind. Im Vergleich dazu zeigte der Volumenmagnet vorzugsweise
irreversible Magnetisierungsprozesse, bedingt durch die spontane Ummagnetisierung von Eindoma¨-
nenzusta¨nden. Prozesstechnisch ist bekannt, dass die Herstellung feinkristalliner Kornstrukturen
unterhalb der kritischen Eindoma¨nenteilchengro¨ße die ho¨chste Relevanz besitzt. Diese weisen eine
spontane Ummagnetisierung im Bereich der Koerzitivfeldsta¨rke auf. Fu¨r gro¨ßere Kornstrukturen
scheint der nukleations-dominierte Ha¨rtungsmechanismus charakteristisch. Vereinzelt treten zwar
Pinningmechanismen auf; diese sind aber nicht ausschlaggebend fu¨r die globale Koerzitivfeldsta¨rke.
7 Anhang
Im Folgenden werden einzelne Messreihen zur Vervollsta¨ndigung dargestellt und erga¨nzende Mes-
sungen und Bildmaterial angefu¨gt. Des Weiteren sind untersuchte Ferrit-Kompositansa¨tze, deren
Phaseninstabilita¨t nach der Kompaktierung zur Degradation der permanentmagnetischen Eigen-
schaften fu¨hrte, zusammengefasst.
Zu Kapitel 3.1:
Abschnitt 3.1.2 Mahlung mittels Toluen:
Abb. 7.1: a) Mahlung mittels Toluen und Isopropanol (PKM) von bereits klein gemahlenen Pul-
vern (AM). b) Mahlung mittels Toluen und Isopropanol (PKM) von ausgeheiltem Pul-
ver. Es ist zu erkennen, dass die Mahlung und Deagglomeration mittels Isopropanol fu¨r
das ausgeheilte Pulver in erho¨hten Koerzitivfeldsta¨rken und Remanenzen im Vergleich
zur Mahlung mit Toluen resultiert. Fu¨r das bereits gemahlene Pulver zeigt sich erwar-
tungsgema¨ß durch die niederenergetische Mahlung keine signifikante Mahlwirkung aber
eine leicht verbesserte Ausrichtbarkeit durch den Einsatz von Toluen.
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Zu Kapitel 3.3:
Abschnitt 3.3.2 Magnetische Charakterisierung:
Abb. 7.2: SQUID-Probenpra¨paration mittels Paraffin in einer Polycarbonatkapsel im Strohhalm.
Zu Kapitel 4.2:
Abschnitt 4.2.1 SQUID Magnetometrie:
Abb. 7.3: SQUID-Magnetometer Quantum Design MPMS XL zur Bestimmung der magnetischen
Eigenschaften von Pulverproben und Bruchstu¨cken.
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Abschnitt 4.2.2 Hystograph-Messung:
Abb. 7.4: Vergleich der Hystograph- und SQUID-Messungen von Sr-Hexaferriten a) M 1180 ◦C,
b) M 1280 ◦C und mit c) Al-substituierten Sr-Hexaferrit SrFe10Al2O19. Es zeigen
sich geringfu¨gige Abweichungen in der Koerzitivfeldsta¨rke fu¨r semi-hartmagnetische
Magnetwerkstoffe, siehe b). Es zeigte sich vor allem fu¨r die Hystograph-Messungen,
dass die Bestimmung von sehr geringen Koerzitivfeldsta¨rken mit einem gro¨ßeren Feh-
ler behaftet sind. Gro¨ßere Abweichungen in der Sa¨ttigungspolarisation existieren fu¨r
Al-substituierte Proben durch das Sa¨ttigen der Polschuhe, siehe starkes Abknicken in
c).
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Abschnitt 4.2.3 MFM- und Kerr-Mikroskopie an fein- und grobkristallinen Gefu¨gestrukturen:
Abb. 7.5: a) REM-Aufnahme der untersuchten Oberfla¨che. b) Kerr-Kontrast an selbiger Stelle
und als Vergleich die Superposition c) von MFM-Kontrast und REM-Aufnahme, jeweils
im thermisch entmagnetisierten Zustand. Dabei wurde zuna¨chst die Doma¨nenkonfigu-
ration der Probe mittels MFM im Feld untersucht, anschließend thermisch (700 ◦C)
entmagnetisiert und mittels Kerr-Mikroskopie untersucht. Somit sind die thermisch
entmagnetisierten Zusta¨nde nicht direkt vergleichbar. Allerdings zeigt sich beispiels-
weise links neben dem großen Korn (A) im mittleren Bildbereich eine helle Doma¨ne
im MFM-Kontrast. Fu¨r die Kerr-Mikroskopie ergibt sich im vergleichbaren Bildab-
schnitt ebenfalls eine Doma¨ne (stark dunkler Kerr-Kontrast). d) Lichtmikroskopische
Aufnahme der mittels MFM untersuchten Probenoberfla¨che der grobko¨rnigen Probe M
1280 ◦C und e) der zugeho¨rige MFM-Kontrast mit Multidoma¨nenzusta¨nden. f) Kerr-
Kontrast der grobko¨rnigen Probe M 1280 ◦C an abweichender Steller. Fu¨r Ko¨rner im
10-fachen µm-Bereich der Probe M 1280 ◦C ko¨nnen dabei keine Multidoma¨nenzusta¨nde
beobachtet werden.
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Zu Kapitel 5.1:
Abschnitt 5.1.1 Aktivierung und Kalzinierung:
Abb. 7.6: a) REM-Aufnahme des Pulvers SrFe12O19 AM 6h mit Messung der Partikelgro¨ße. b)
Auswertung mit Definition des Modus und Mittelwerts.
Abschnitt 5.1.3 Gitterparameter:
Abb. 7.7: Gitterparamter und Kristallitgro¨ße bestimmt mittels Rietveld-Refinement unterschied-
licher SrFe12−xAlxO19-Pulver, dabei zeigen die Gitterparameter die zu erwartenden
Trends nach Al-Zugabe [16, 96, 104]. Die Absolutwerte sind im Vergleich zu den Refe-
renzen leicht erho¨ht.
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Zu Kapitel 5.2:
Abschnitt 5.2.2 Heißpressen
FeSi-SrFe10Al2O19-Komposit:
Fu¨r die isotropen FeSi-SrFe10Al2O19-Pulver zeigt sich bereits bei geringer Zugabe von 5 wt%
FeSi ein starker Ru¨ckgang der Koerzitivfeldsta¨rke. Mit zunehmendem FeSi-Gehalt ist ein weite-
res Einschnu¨ren der Hysterese mit Abnahme der Koerzitivfeldsta¨rke und Remanenz zu beobach-
ten. Die Remanenz liegt dabei leicht u¨ber den theoretischen Werten fu¨r ein ungekoppeltes FeSi-
SrFe10Al2O19-Pulver, gezeigt in Abbildung 7.8. Aufgrund der Partikelgro¨ße im Mikrometerbereich
Abb. 7.8: a) Hystereseschleifen der Al2SrM-FeSi-Kompositpulver. Es zeigen sich deutliche Ein-
schnu¨rungen in Abha¨ngigkeit vom FeSi-Gehalt, diese lassen auf ein magnetisch-
ungekoppeltes System schließen. b) Theoretische und experimentelle Sa¨ttigungsma-
gnetisierungen der Kompositpulver, fu¨r erho¨hte FeSi-Zugaben kommt es aufgrund der
inhomgenen Vermischung der zwei Phasen zu sta¨rkeren Abweichungen vom theoretisch
zu erwartenden Wert.
und der nur leichten Erho¨hung der Remanenz wird somit auf eine eventuelle Streufeldkopplung der
zwei Phasen geschlossen und nicht auf eine Exchange-Spring-Kopplung. Die Sa¨ttigungsmagnetisie-
rung weicht durch die kurze PKM Mahlung leicht von der zu erwartenden Sa¨ttigungsmagnetisie-
rung eines ungekoppeltes FeSi-SrFe10Al2O19-Pulvers ab, dargestellt in Abbildung 7.8. Auf eine la¨n-
gere Homogenisierung wird aufgrund der zunehmenden Verschlechterung des SrFe10Al2O19-Pulvers
verzichtet. Das anschließende Heißpressen resultiert in einer starken Abnahme der Koerzitvfeld-
sta¨rke unter 6 mT.
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FeCoB-SrFe10Al2O19-Komposit:
Das verwendet FeCoB der FeCoB-SrFe10Al2O19-Pulver wurde von der TU Darmstadt zur Verfu¨-
gung gestellt. In Abbildung 7.9 sind die Hystereseschleifen der FeCoB-SrFe10Al2O19-Kompositpulver
dargestellt. Die Untersuchung der Phasenstabilita¨t erfolgt u¨ber EDX- und XRD-Messungen. Dabei
Abb. 7.9: a) Hystereseschleifen von den verwendeten Ausgangsmaterialien und des Al2SrM-
FeCoB-Komposits. b) Hystereseschleife nach dem Heißpressen von Al2SrM und des
Komposits. Es ist fu¨r das Komposit eine deutliche Abnahme der Koerzitivfeldsta¨rke
nach dem Heißpressen bei 950 ◦C. Auch geringere Temperaturen fu¨hrten Bereits zu ei-
ner deutlichen Verschlechterung der Koerzitivfeldsta¨rke bei gleichzeitig hoher Porosita¨t
der Probe.
zeigt sich in den EDX-Messungen in Abbildung 7.10, dass Co und Ni reiche Bereiche keine lokale
Erho¨hung an Sauerstoff aufweisen. Wodurch eine versta¨rkte Oxidation von AlNiCo ausgeschlos-
sen werden kann. Allerdings existieren lokal starke Anreicherungen von Sr. Zusa¨tzlich kann aus
Ro¨ntgendiffraktogrammen entnommen werden, dass sich versta¨rkt Fe2O3 und Fe3O4 bildet, bei
gleichzeitiger Degradation der Hexaferritphase (nicht abgebildet).
Abb. 7.10: BSE-Aufnahme mit zugeho¨rigen EDX-Messungen zur Bestimmung der lokalen Ele-
mentverteilung eines Al2SrM-FeCoB-Komposits. Die Kornstruktur weicht dabei
deutlich vom Korngefu¨ge eines Hexaferriten ab. Zusa¨tzlich existieren lokale Sr-
Ausscheidungen.
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SrFe12O19-SrFe10Al2O19-Komposit:
Abb. 7.11: Ro¨ntgendiffraktogramme des SrM-Al2SrM-Komposits nach Heißkompaktierung. Die
Verbreiterung der Ro¨ntgenreflexe la¨sst auf eine Koexistenz der zwei Phasen schließen.
Einfluss einer Temperung auf die geometrische Dichte Heißkompaktierter Magneten:
Tab. 7.1: Geometrische Dichte ρ von heißgepressten Magnetwerkstoffen nach Temperung bei
900 ◦C, 1000 ◦C und 1100 ◦C. Die theoretische Dichte von SrM ist 5,1 g/cm3 und
betra¨gt fu¨r Al2SrM 4,9 g/cm
3.
Probe ρ HP (g/cm3) PA900 ◦C (g/cm3) PA1000 ◦C (g/cm3) PA1100 ◦C (g/cm3)
SrM
HP 800 ◦C 4,19 4,18 4,32 4,47
HP 900 ◦C 4,95 4,99 4,95 4,93
ausgeheilt SrM
HP 900 ◦C 4,09 4,08 4,13 4,42
HP 950 ◦C 4,98 4,97 4,94 4,98
Al2SrM
HP 900 ◦C 4,18 4,08 4,04 4,23
HP 1050 ◦C 4,68 4,69 4,65 4,64
ausgeheilt Al2SrM
HP 1000 ◦C 4,72 4,76 4,79 4,62
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Zu Kapitel 5.3:
Aufmagnetisierung der feinkristallinen Probe M 1180 ◦C
Abb. 7.12: a) Mikrostruktur der Probe 1180 ◦C mit sehr feinkristallinem Gefu¨ge. b) U¨berlage-
rung der Mikrostruktur mit MFM-Kontrast im thermisch entmagnetisierten Zustand,
dabei zeigt sich eine langreichweitige Doma¨ne u¨ber den feinkristallinen Bereich. c) Der
feinkristalline Bereich zeigt im a¨ußeren Magnetfeld eine hohe Stabilita¨t und weiterhin
einen hellen MFM-Kontrast, dieser ist einerseits durch die offenen Poren und ande-
rerseits durch eine geringere Sa¨ttigungsmagnetisierung der feinkristallinen, Al-reichen
Ko¨rner bedingt. Im remanenten Zustand d) zeigen diese Bereich eine sehr fru¨he Um-
magnetisierung auf, ursa¨chlich hierbei ko¨nnen Fehlorientierungen des feinkristallinen
Gefu¨ges sein.
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Entmagnetisierung der feinkristallinen Probe M 1180 ◦C
Abb. 7.13: a) Mikrostruktur der Probe 1180 ◦C mit sehr feinkristallinem Gefu¨ge. b) U¨berlage-
rung der Mikrostruktur mit MFM-Kontrast im remanenten Zustand, dabei scheinen
bereits einige Ko¨rner ummagnetisiert zu sein. c) ab -0,2 T scheint die Doma¨ne sich
im Nachbarkorn auszubreiten bzw. das Korn umzumagnetisieren. d) es kommt zum
Schalten gro¨ßerer Ko¨rner bis -0,4 T. Sehr feine Gefu¨gestrukturen sind weiterhin nicht
ummagnetisiert.
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Wechselwirkungsdoma¨nen in feinkristallinem Bereich der Probe M 1240 ◦C
Abb. 7.14: a) Mikrostruktur der Probe 1240 ◦C mit sehr feinkristallinem Gefu¨ge. b) U¨berlagerung
der Mikrostruktur mit MFM-Kontrast, dabei zeigt sich eine langreichweitige Doma¨-
ne u¨ber den feinkristallinen Bereich. c) Der feinkristalline Bereich zeigt im a¨ußeren
Magnetfeld eine hohe Stabilita¨t und weiterhin zusammenha¨ngende Doma¨nenkonfigu-
rationen u¨ber mehrere feinkristalline Ko¨rner.
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